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1. Einleitung und Zielsetzung 
Die wirtschaftliche Notwendigkeit von effizienten Bauteillösungen sowie die 
gesellschaftliche Forderung nach ressourcenschonender Technik im Alltag und in 
industriellen Fertigungsprozessen erhöhen stetig die Anforderungen an die 
verwendeten Werkstoffe. Die Verringerung des Strukturgewichtes ist dabei eine 
immer häufiger gewählte Maßnahme, die voraussetzt, dass die Festigkeit des 
Werkstoffes verlässlich bestimmt wurde und eine bekannte Streuung aufweist. 
Andernfalls besteht die Gefahr, die Grenzen der Werkstofffestigkeit zu überschreiten 
und die Wirtschaftlichkeit durch einen erhöhten Ausfall zu verringern. Eine weitere 
Steigerung der Anforderung an die Zuverlässigkeit erfahren die Bauteile durch eine 
Erhöhung der Betriebsdauer oder der Belastungsfrequenz. So müssen im 
Automobilbau in einigen Bereichen mittlerweile bis zu 108 Schwingspiele vom 
Werkstoff ertragen werden, bei modernen Turbinenbauteilen werden sogar 1010 
Schwingspiele erreicht. Eine sichere Auslegung dieser Bauteile erfordert heute 
allerdings noch ein großes Maß an Sicherheitsreserve, was dem vorherigen Ansatz 
widerspricht. Das Ziel dieser Arbeit ist es daher, die im Bereich von 107 bis 2 · 109 
Schwingspielen auftretenden Versagensmechanismen des Wälzlagerstahls 100Cr6 
grundlegend zu untersuchen. Die erzielten Ergebnisse sollen dazu beitragen, über 
die Grenze der klassischen Dauerfestigkeit hinaus sicher zu konstruieren und 
gleichzeitig das Strukturgewicht zu minimieren. 
Der für die Untersuchung verwendete Werkstoff 100Cr6 ist ein typischer 
Wälzlagerstahl und somit häufig Belastungen im VHCF-Bereich ausgesetzt. Über die 
notwendige Schmierung in einem Wälzlager ist der Werkstoff gleichzeitig in engem 
Kontakt mit zunächst molekularem Wasserstoff, aber auch der Einsatz unter erhöhter 
Luftfeuchtigkeit, z. B. bei Offshore-Windenergieanlagen, erhöht die 
Wasserstoffkonzentration in der Umgebung des Werkstoffes. Unter diesen 
Voraussetzungen erscheint der gewählte Werkstoff als sehr geeignet, um die 
ablaufenden Versagensmechanismen unter Berücksichtigung seines 
Gefügezustandes und seiner Wasserstoffkonzentration bei einem Versagen im 
VHCF-Bereich genauer zu untersuchen. Dafür werden in der hier beschriebenen 
Arbeit Proben in einer Ultraschall-Schwingprüfanlage mit einer Frequenz von 
20.000 Hz bis zum Bruch belastet, und die Ergebnisse sollen in Wöhlerkurven 
überführt werden. Für eine vollständige Charakterisierung werden die Proben sowohl 
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in einem martensitischen als auch in einem bainitischen Gefügezustand untersucht, 
da heutzutage beide Härtungsgefüge in der Industrie zur Anwendung kommen. Das 
martensitische Härtungsgefüge wird vor allem dort eingesetzt, wo eine sehr hohe 
Härte bei ausreichender Zähigkeit gefordert wird. Mit der bainitischen 
Gefügeumwandlung sind die erreichbaren Härten etwas geringer, aber eine 
angepasste Temperaturführung nach dem Abschrecken von Austenittemperatur führt 
zur Ausbildung von Druckeigenspannungen im Randbereich des Bauteils. Diese 
Eigenschaft der bainitischen Wärmebehandlung ist ein Grund, warum es bei 
modernen Bauteilen immer häufiger zur Anwendung kommt. Weiterhin sollen die 
Auswirkung von nichtmetallischen Einschlüssen am Beispiel verschiedener 
Desoxidationstechniken untersucht werden.  
Aus vorherigen Untersuchungen ist bekannt, dass im Very-High-Cycle-Fatigue- 
Bereich (VHCF) der überwiegende Teil der Lebensdauer von der Rissbildungsphase 
dominiert wird. Als Folge der Rissbildung wird häufig die Ausbildung einer Optical 
Dark Area (ODA) beobachtet, was in der Literatur auf die Anwesenheit von 
Wasserstoff zurückgeführt wird. Ein weiteres Ziel ist es daher auch, den Einfluss des 
Wasserstoffgehaltes auf die Versagensmechanismen im VHCF-Bereich zu 
bestimmen. 
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2. Theoretische Grundlagen 
2.1. Schwingfestigkeit 
2.1.1. Grundlagen zur Schwingfestigkeit von Stählen 
„Zyklische Belastungen führen bei metallischen Werkstoffen auch dann noch zum 
Bruch, wenn die Spannungsamplitude deutlich unterhalb der Zugfestigkeit liegt“ 
[Mac11]. Die Kenntnis der Zugfestigkeit Rm oder auch der Dehngrenze Rp0,2 ist daher 
zur Auslegung von Bauteilen, die einer zyklischen Belastung ausgesetzt werden, 
nicht ausreichend. Vielmehr wird das Werkstoffverhalten im einfachsten Fall aus der 
Kombination der Wiederholungshäufigkeit und der Höhe der Spannungsamplitude 
bestimmt. Daneben spielen noch eine Vielzahl weiterer Einflussgrößen, wie z. B. die 
Belastungsart, die Probengeometrie oder das Umgebungsmedium eine 
entscheidende Rolle. Die notwendigen Kennwerte werden deshalb in 
Dauerschwingversuchen ermittelt, in denen diese Einflussgrößen dokumentiert 
werden. Der Widerstand des Werkstoffes gegen Versagen aufgrund zyklischer 
Beanspruchung ist jedoch näherungsweise aus seinen statischen 
Werkstoffkennwerten ableitbar. Für niedrig legierte Stähle mit einer Härte < 400 HV 
lässt sich die Wechselfestigkeit σW nach Gleichung 2.1 abschätzen [Mur02a]: 
σ? ≅ 1,6	 ∙ HV ± 0,1	 ∙ HV  2.1 
Demnach erhöht sich die Wechselfestigkeit mit zunehmender Härte des Werkstoffes 
[Aoy68, Nis80]. Nach Untersuchungen von Isibasi kann anstatt der Härte nach 
Vickers auch die Brinellhärte angewendet werden, ohne die Genauigkeit signifikant 
zu verringern [Isi65]. Es ist jedoch bekannt, dass die Wechselfestigkeit ab einem 
Grenzwert von 400 HV nicht mehr mit der Härte korreliert [Gar51]. Für die praktische 
Anwendung ist es allerdings von großer Bedeutung, dass die Wechselfestigkeit bis 
zu diesem Grenzwert nur indirekt von der chemischen Zusammensetzung oder der 
Gefügeausbildung, wie Perlit, Ferrit oder Martensit, abhängt. Sie wird demnach 
lediglich von der resultierenden Härte bestimmt [Cha91]. Da die Härte in einer 
Beziehung zur Zugfestigkeit steht, wurde in vielen Untersuchungen auch eine 
Korrelation zwischen der Wechselfestigkeit und der Zugfestigkeit gefunden [Fuc80, 
Hem62]. Genau wie bei der Härte steigt die Wechselfestigkeit zunächst proportional 
zur Zugfestigkeit an, bevor dann ein unterproportionaler Anstieg eintritt. Der 
4 
Abknickpunkt wird vor allem bei höherfesten Stählen auch von der Oberflächengüte 
bestimmt [Rad07]. Dieser Umstand wird an den von Fuchs et al. formulierten 
Näherungsformeln für unlegierte (Gleichung 2.2) und legierte Stähle (Gleichung 2.3) 
deutlich [Fuc80]: 
σ? ≈ 0,5	 ∙ 	R?								(R? ≤ 1400	MPa)  2.2 
σ? ≈ 700	MPa								(R? ≥ 1400	MPa)  2.3 
Bei dieser Form der Abschätzung ergibt sich im Bereich der 
Grenzschwingspielzahlen von NG = 107 bis 108 jedoch eine nicht zu 
vernachlässigende Streuung von σW = (0,35 bis 0,65) Rm [Ste01]. Eine 
konservativere Auslegung wird in der FKM-Richtlinie empfohlen: Bezogen auf eine 
Grenzschwingspielzahl von NG = 106 berechnet sich die Wechselfestigkeit nach der 
Gleichung 2.4 [FKM12] zu: 
σ? = (0,4	bis	0,45) ∙ R?  2.4 
Auch wenn über die Härte und die Zugfestigkeit eine genauere Vorhersage der 
Wechselfestigkeit gegeben ist als mit der Dehngrenze, so hat die Dehngrenze 
trotzdem Eingang in einige Schätzformeln erhalten [Mur02a]. Dies liegt zum einen 
daran, dass eine Beziehung zwischen der Rissinitiierung und den Gleitbewegungen 
von Versetzungen im Korn besteht und diese wiederum erst beim Überschreiten der 
lokalen Dehngrenze eintreten. Zum anderen ist sowohl die Wechselfestigkeit als 
auch die Dehngrenze polykristalliner Werkstoffe von der Korngröße abhängig [Liu01]. 
Aus einer umfangreichen Datensammlung leiteten Hück und Bergmann daher 
folgende Beziehung zwischen der Wechselfestigkeit und der Dehngrenze ab, 
Gleichung 2.5 [Hüc92]: 
σ? = 0,44	 ∙ 	R??,? 	+ 100	MPa  2.5 
Eine Vielzahl weiterer Näherungsformeln, in denen teilweise zusätzliche 
Werkstoffkennwerte wie die Bruchdehnung und die Brucheinschnürung verarbeitet 
wurden, sind von Lang zusammengestellt worden [Lan79]. 
Für die genauere Beschreibung der mikrostrukturellen Vorgänge während der 
Ermüdung wird der Ermüdungsvorgang üblicherweise in eine Rissinitiierungs- und 
eine Rissfortschrittsphase unterteilt. Wann der Übergang von der einen zu der 
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anderen Phase stattfindet, ist vom Werkstoff, von seiner Oberflächengüte sowie von 
der Beanspruchungsamplitude abhängig. Eine gekerbte Probe mit sprödem 
Werkstoffverhalten, die leicht unterhalb der Dehngrenze beansprucht wird, weist nur 
eine kurze Rissinitiierungsphase auf, an die sich eine längere Rissfortschrittsphase 
anschließt. Wird dagegen ein duktiler Werkstoff nahe der Dauerfestigkeit geprüft, 
wird der größte Teil der Schwingspiele auf die Rissinitiierungsphase entfallen, 
während für den Rissfortschritt nur noch ein kleiner Teil verbleibt. Radaj nimmt, wie 
Abb. 1 zeigt, eine weitere Verfeinerung dieser Modellvorstellung vor [Rad07]. 
Demnach beginnt die Rissinitiierung mit plastischen Verformungen in Folge von 
Versetzungsbewegungen auf günstig orientierten Gleitbändern in Bereichen örtlicher 
Spannungserhöhungen. Als mögliche Ursachen seien in diesem Zusammenhang 
Kerben, Hohlräume, Einschlüsse oder bereits vorhandene Mikrorisse genannt. 
Aufgrund der zyklischen Belastung kann es dabei zu Werkstofftrennungen innerhalb 
des Kornes oder zu scharfen Kerben durch Intrusionen und Extrusionen an der 
Bauteiloberfläche kommen. Entspricht die Werkstofftrennung in etwa der Korngröße, 
kann von einem stabilen Mikrorisswachstum ausgegangen werden. Aufgrund des 
stabilen Wachstums kommt es früher oder später zur Vereinigung einzelner 
Mikrorisse, und erste Makrorisse entstehen. Ab diesem Zeitpunkt beginnt die 
Rissfortschrittsphase, an deren Ende der Spannungsintensitätsfaktor des 
wachsenden Risses die Zähigkeit des Werkstoffes übersteigt und der Restbruch 
eintritt. 
 
Abb. 1: Phasen der Ermüdung durch Rissbildung [Rad07] 
Unter der Voraussetzung eines überwiegend elastischen Werkstoffverhaltens mit 
einem im Verhältnis zur Risslänge kleinen plastischen Bereich an der Rissspitze 
kann der Rissfortschritt durch die linear elastische Bruchmechanik beschrieben 
werden. Dabei wird der Rissfortschritt überwiegend vom zyklischen 
Spannungsintensitätsfaktor ∆KI (Beanspruchung im Modus I) bestimmt, da sich die 
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6 
ist damit die Rissfortschrittsrate, entsprechend der Gleichung 2.6, eine Funktion des 
Spannungsintensitätsfaktors [Par63]. 
dadN = f(∆K)  2.6 
In Abhängigkeit von der Schwingbreite ∆σ und der Risslänge a kann über den 
zyklischen Spannungsintensitätsfaktor ∆K das Spannungsfeld an der Rissspitze 
einheitlich beschrieben werden. In Anlehnung an Creager und Paris wird dieser 
Umstand durch die Abb. 2 verdeutlicht [Crea67]. 
 
 
Abb. 2: Ausbildung des Spannungsfeldes vor der Rissspitze in Abhängigkeit vom 
Spannungsintensitätsfaktor KI und vom Abstand r zur Rissspitze 
Die Schwingbreite des Spannungsintensitätsfaktors ∆K ist in Gleichung 2.7 als 
Funktion der Schwingbreite der Spannung, der Risslänge und des 
Geometriebeiwerts Y beschrieben, wobei letzterer entsprechend der jeweiligen 
Proben- und Rissgeometrie gewählt werden muss. Wird in Folge des stabilen 
Risswachstums der kritische Spannungsintensitätsfaktor KIc überschritten, so kommt 
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 ∆K = ∆σ	 ∙ 	√aπ 	 ∙ Y 2.7  
In der Literatur existieren für eine Vielzahl von Rissgeometrien in einfachen Proben 
und unter einfachen Belastungen Lösungen für den Geometriebeiwert, die z. B. von 
Murakami [Mur87], Rooke und Cartwright [Roo76] sowie Tada et al. [Tad99] 
zusammengefasst wurden. 
Ist dagegen der Riss so kurz oder die Schwingbreite der Spannung so niedrig, dass 
der Schwellenwert ∆Kth nicht erreicht wird, vergrößert sich der Riss nach den 
Randbedingungen der linear elastischen Bruchmechanik, die in Mikrobereichen von 
einem homogenen Werkstoffverhalten ausgeht, nicht. Da es sich bei polykristallinen 
Werkstoffen auf mikrostruktureller Ebene aber nicht um einen homogenen Werkstoff- 
und Gefügezustand handelt, findet hier die mikrostrukturelle Bruchmechanik 
Anwendung. Diese geht davon aus, dass auch bei Beanspruchungen unterhalb des 
Schwellenwertes (∆K < ∆Kth) die Möglichkeit eines Rissfortschritts besteht, was auf 
eine lokale Überschreitung der Beanspruchbarkeit des Gefüges im Subkornbereich 
zurückgeführt wird. Die aufgrund von plastischen Dehnungsvorgängen stattfindende 
Versetzungsbewegung auf entsprechenden Gleitbändern ist allerdings nicht 
vollständig reversibel. In der Folge kommt es entweder zu Rissinitiierung an 
Gleitstufen auf der Oberfläche oder zu einer Materialtrennung durch die zunehmende 
Gleitirreversibiliät. Als einer der Ersten untersuchte Frost die Existenz eines 
Schwellenwertes für diese Art des Kurzrisswachstums und stellte eine Beziehung 
zwischen dem Schwellenwert und der Risslänge auf [Fro59]. Später wurden von 
Smith [Smi77], Sähn [Säh91] und El Haddad et al. [Had79] weitere 
Modellvorstellungen dazu entwickelt. Tanaka et al. erkannten schließlich, dass 
Korngrenzen die von der Rissspitze ausgehenden Gleitbandbewegungen blockieren, 
und definierten einen korngrößenabhängigen Schwellenwert [Tan81]. In Abb. 3 sind 
die unterschiedlichen Gesetzmäßigkeiten der mikrostrukturellen und der linear 
elastischen Bruchmechanik in Abhängigkeit von der Risslänge dargestellt. Mit 
zunehmender Gleitbandbehinderung sinkt die Fortschrittsrate von kurzen Rissen, 
während der Schwellenwert ∆Kth für lange Risse von dem elastischen Rissschließen 
geprägt ist. Eine scharfe Trennung beider Mechanismen ist im Übergang jedoch 
nicht möglich. Ein guter Überblick zum Rissfortschrittsverhalten von kurzen Rissen 
wird auch von Miller gegeben [Mil87a, Mil87b]. 
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Abb. 3: Einfluss mikrostruktureller Hindernisse auf die Rissfortschrittsrate bei 
unterschiedlicher Höhe der zyklischen Schwingbreite; aus Radaj [Rad07] 
nach Kujawski und Ellyin [Kuj92] 
2.1.2. Klassische Wöhlerlinie 
Bereits Mitte des 19. Jahrhunderts erkannte August Wöhler, dass zyklisch belastete 
Bauteile bei Belastungen unterhalb ihrer statisch ermittelten Festigkeit versagen 
[Sch93]. Mit dem nach ihm benannten Wöhlerversuch ist es jedoch möglich, die 
Dauerfestigkeit oder zumindest die höchste Spannungsamplitude, die bis zu einer 
bestimmten Grenzschwingspielzahl ohne Versagen ertragen werden kann, zu 
ermitteln. Grundlage für die Auswertung ist die Bestimmung der ertragbaren 
Schwingspielzahl N bis zum Versagen der Probe unter einer zyklischen Belastung 
mit konstanter Spannungsamplitude σa. Aus Zeit- und Kostengründen werden die 
Versuche üblicherweise bei einer gewählten Grenzschwingspielzahl von 106 bis 107 
Schwingspielen abgebrochen, und diese Proben, die bis zur Grenzschwingspielzahl 
nicht versagten, werden als Durchläufer gewertet. Aus einer Vielzahl von 
Wöhlerversuchen bei unterschiedlichen Amplituden lässt sich dann mit Hilfe 
statistischer Auswertemethoden die Wöhlerlinie berechnen, wie sie schematisch in 
Abb. 4 dargestellt ist.  
σ = Rm 
σ > Rm 
∆σ = ∆σD 
∆σ < ∆σD 
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Abb. 4: Kennwerte der Wöhlerlinie und Abgrenzung der Bereiche Kurzzeit-, Zeit- und 
Dauerfestigkeit, nach Haibach [Hai06] 
Der Bereich bis zu einer Schwingspielzahl von 102 bis 104 Lastwechseln wird als 
Kurzzeitfestigkeit bezeichnet. In diesem Bereich ist die örtliche Oberspannung σO = 
σa + σm größer als die Fließgrenze des Werkstoffes, und es kommt bereits im ersten 
Schwingspiel zu plastischen Dehnungen. Wird bei einer Oberspannung unterhalb der 
Dehngrenze geprüft, kann die Abhängigkeit der Lebensdauer von der 
Spannungsamplitude bei einer doppelt logarithmischen Auftragung, mit einer 
Geraden beschrieben werden. Bereits 1910 entwickelte Basquin die Gleichung 2.8, 
die auch heute noch verbreitet Anwendung findet [Bas10]. Die Neigung der 
Zeitfestigkeitsgeraden hängt vom Werkstoff und der Probengeometrie ab und wird 
durch den Exponenten 1/k ausgedrückt. 
σ? = σ? ∙ ?N?N ?
??
  2.8 
In dem Gebiet der Dauerfestigkeit sind nach klassischer Betrachtung in Abhängigkeit 
vom untersuchten Werkstoff unterschiedliche Kurvenverläufe zu beobachten. Einige 
Werkstoffe können Belastungen unterhalb der Dauerfestigkeit beliebig oft ertragen, 
solange korrosive Einflüsse ausgeschlossen sind. Allgemein wird die damit 
verbundene Wöhlerlinie, deren Dauerfestigkeit nicht von der Grenzschwingspielzahl 



























unter der Bedingung N > NG, auch unterhalb der Dauerfestigkeit bei der festgelegten 
Grenzschwingspielzahl ein Versagen der Probe auftreten, weshalb die 
Dauerfestigkeit dann von der Grenzschwingspielzahl abhängt und durch eine Kurve 
mit einer geringen Neigung beschrieben werden kann. Dieses Werkstoffverhalten 
wird mit der Typ 2-Wöhlerlinie beschrieben. Inwieweit dieses Bild der Dauerfestigkeit 
heute noch Bestand hat, wird in der Fachwelt seit der Jahrtausendwende kontrovers 
diskutiert [Bat99, Bat01, Son05, All07, Pyt11]. Aus diesem Grund wird in Kap. 2.1.6 
genauer auf diese Thematik eingegangen. 
Die Form und Lage der Wöhlerlinie ist, wie bereits angedeutet, von einer Vielzahl von 
Einflussparametern abhängig. Die Prüffrequenz, welche entscheidend die 
Versuchsdauer beeinflusst, hat nach bisherigem Kenntnisstand bis zu einer Höhe 
von 1000 Hz nur einen untergeordneten Einfluss auf die Lebensdauer von 
Stahlproben. Grundvoraussetzung ist allerdings, dass während der Prüfung 
Korrosionsprozesse vermieden werden, die Prüftemperatur sich nicht erhöht und die 
Oberspannung deutlich unterhalb der Fließgrenze liegt [Fra79, Har61, Hei70, Her69, 
Ste58, Sch13]. Der Einfluss noch höherer Frequenzen, wie sie bei der 
Ultraschallschwingprüfung zum Einsatz kommen, wurde und wird in vielen Projekten 
untersucht. Allerdings zeichnet sich noch kein einheitliches Bild ab [Sch13]. Frühere 
Ergebnisse sind aufgrund der damaligen, sehr ungenauen Maschinensteuerungen 
nicht mit heutigen vergleichbar. 
2.1.3. Mittelspannungsempfindlichkeit 
Im Folgenden soll der Einfluss der Mittelspannung auf die Dauerfestigkeit genauer 
betrachtet werden, da sie einen großen Einfluss auf diese hat und in dieser Arbeit 
von Bedeutung ist. Positive Mittelspannungen erniedrigen die Dauerfestigkeit 
während negative sie gegenüber der Wechselfestigkeit vergrößern. Das gesamte 
Verhalten des Werkstoffes kann in einem Haigh-Diagramm wiedergegeben werden, 
wie es schematisch in Abb. 5 gezeigt ist. 
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Abb. 5: Dauerfestigkeitsschaubild nach Haigh [Mac11] 
Der Verlauf der Dauerfestigkeitslinie wird von Goodman nach Gleichung 2.9 in erster 
Näherung als eine Gerade in Abhängigkeit von der Mittelspannung beschrieben 
[Goo54]. Auf der gleichen Basis wurden Modellvorstellungen z. B. von Soderberg 
[Sod39] und Smith [Smi10] formuliert, während von Troost et al. [Tro75] ein 
umfangreicheres Modell postuliert wurde. 
σ? = σ?	 ∙ ?1 − σ?R??  2.9 
Der Einfluss der Mittelspannung auf die Dauerfestigkeit kann nach Schütz durch die 
dimensionslose Kennzahl M, die sich nach Gleichung 2.10 berechnet, beschrieben 
werden [Sch67]. Im Haigh-Diagramm entspricht M dem Absolutwert der Neigung der 
Geraden zwischen Wechselfestigkeit (σm = 0) und der Schwellfestigkeit (σm = σD). Je 
geringer die Neigung der Dauerfestigkeitsgeraden im Haigh-Diagramm ausfällt, desto 
geringer ist der Einfluss der Mittelspannung auf die Dauerfestigkeit.  
M = σ?(R = −1)σ?(R = 0) − 1  2.10 
In Abb. 6 ist die Mittelspannungsempfindlichkeit M für verschiedene Stähle und 
Aluminiumlegierungen sowie für einige Gusswerkstoffe dargestellt. Es wird 
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ersichtlich, dass die Mittelspannungsempfindlichkeit mit zunehmender Härte steigt. 
Begründet wird dies mit der Abnahme von Relaxations- und Kriechvorgängen im 
Werkstoff mit steigender Härte. 
 
Abb. 6: Mittelspannungsempfindlichkeit von Stählen, Aluminiumlegierungen und 
Gusswerkstoffen, nach Sonsino [Hai06] 
So wie die Dauerfestigkeit werden auch die bruchmechanischen Schwellenwerte von 
der Mittelspannung beeinflusst. Üblicherweise wird dieser Einfluss mit dem 
Spannungsverhältnis R beschrieben, bei dem der Ermüdungsversuch durchgeführt 
wurde. Dieses Verhalten wird bei Titan- und Aluminiumlegierungen, aber auch 
duktilen Stählen beobachtet und entsteht durch Rissschließeffekte, die entsprechend 
der Höhe der Mittelspannung den Rissfortschritt unterschiedlich stark beeinflussen. 
Allgemein kann der Einfluss des Spannungsverhältnisses auf den Schwellenwert des 
Spannungsintensitätsfaktors nach Gleichung 2.11 bestimmt werden [Dök 87]. 
Demnach nimmt der Schwellenwert des Spannungsintensitätsfaktors mit 
zunehmendem Spannungsverhältnis ab. 
∆??? = ∆?????	(1 − R)  2.11 
Für hochfeste Stähle liegen nur wenige Untersuchungsergebnisse vor, die den 
Einfluss des Spannungsverhältnisses auf die bruchmechanischen Schwellenwerte 
beschreiben. Abb. 7 zeigt eine von Sakai et al. zusammengestellte Übersicht von 
Rissfortschrittskurven für den Wälzlagerstahl 100Cr6. Es wird ersichtlich, dass der 
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Einfluss des Spannungsverhältnisses auf den Schwellenwert des 
Spannungsintensitätsfaktors gering ist [Sak02]. Ein ähnliches Verhalten beobachtete 
auch Ritchie in seinen Untersuchungen am hochfesten Stahl M300. Während das 
Spannungsverhältnis nur einen geringen Einfluss auf den Schwellenwert hat, wird 
dieser bei geringer Mittelspannung stark von der Mikrostruktur beeinflusst [Rit77]. 
 
Abb. 7: Übersicht verschiedener Untersuchungen zur Abhängigkeit der 
Rissfortschrittskurven von der Schwingbreite des Spannungsintensitäts-
faktors bei unterschiedlichen Spannungsverhältnissen [Sak02] 
2.1.4. Ermüdung im VHCF-Bereich 
Der VHCF-Bereich kennzeichnet Schwingspielzahlen jenseits der 
Grenzschwingspielzahl des klassischen Wöhlerversuchs. Da die Forschung in 
diesem Bereich, bis auf wenige Ausnahmen, sehr jung ist, hat sich noch keine 
einheitliche Bezeichnung durchgesetzt, sodass dieser Bereich in der Literatur auch 
mit Giga Cycle Fatigue (GCF) oder Ultra High Cycle Fatigue (UHCF) umschrieben 
wird. Es erscheint allerdings konsequent, dem LCF- und HCF- einen Very HCF-
14 
Bereich folgen zu lassen, zumal diese Bezeichnung in Europa am weitesten 
verbreitet ist. Aus dem klassischen Wöhlerversuch (NG < 107) ist bekannt, dass das 
Versagen der Probe überwiegend von der Bauteiloberfläche ausgeht. Grundsätzlich 
ist dieses Verhalten damit begründet, dass die Beanspruchung der Oberfläche meist 
höher als ihre Beanspruchbarkeit ist. Verstärkt wird die Beanspruchung der 
Oberfläche z. B. durch die Kerbwirkung an Extrusionen und Intrusionen, durch die 
Oberflächenrauheit oder durch andere Oberflächenimperfektionen [May85, Bom11]. 
Im VHCF-Bereich findet die Rissinitiierung dagegen vermehrt im Werkstoffvolumen, 
an Einschlüssen, Poren oder Werkstoffinhomogenitäten, statt [Bat05]. Mit 
abnehmender Spannungsamplitude und zunehmender Schwingspielzahl treten 
Fehlstellen im Werkstoffvolumen also in Konkurrenz zu Oberflächenfehlern, wie es in 
Abb. 8 schematisch dargestellt ist. Allgemein können drei Typen der Rissinitiierung 
an polierten, zylindrischen Proben festgestellt werden. 
 
Abb. 8: Wechsel des Rissausgangsortes von der Oberfläche zum Werkstoffvolumen, 
mit zunehmender Schwingspielzahl [Bat05] 
Im Übergangsgebiet von der Kurzzeitfestigkeit zur Zeitfestigkeit (N = 104) sind häufig 
mehrere Rissinitiierungsstellen an der Oberfläche erkennbar, nahe der klassischen 
Dauerfestigkeit (N = 106) reduziert sich die Rissinitiierung auf eine Stelle an der 
Oberfläche. Im VHCF-Bereich findet hingegen ein Wechsel zur Rissinitiierung im 
Werkstoffvolumen statt [Bat05]. Aus den in Abb. 9 dargestellten Ergebnissen wird 
ersichtlich, dass nahe der klassischen Dauerfestigkeit keine scharfe Trennung 
zwischen dem Oberflächenversagen und dem Volumenversagen existiert. Vielmehr 
treten die beiden Mechanismen in Konkurrenz zueinander. Die unterschiedliche 
Ausprägung der Wöhlerlinie soll an dieser Stelle nicht vertieft werden, wird aber im 
Kap. 2.1.6 wieder aufgegriffen. 
N = 104 N = 106 N = 109
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Abb. 9: VHCF-Wöhlerlinie für den Stahl 100Cr6, links: Umlaufbiegeprüfung [Sak00]; 
rechts: Zug-Druck Prüfung [Fur06] 
Bei der Rissbildung im Volumen ist häufig ein Einschluss beteiligt, dessen 
physikalische Eigenschaften und Anbindung an die Matrix für die Rissbildung von 
Bedeutung ist. Oxidische Einschlüsse wie Aluminiumoxide und globulare Kalzium-
Aluminate, Oxisulfide oder Mangan- und Kalziumsulfide weisen nur eine schlechte 
Haftung zur umgebenden Matrix auf, weshalb diese bei der Belastung des Bauteils 
wie eine Kerbe wirken und eine Spannungsüberhöhung in der Matrix verursachen. 
Dagegen weisen Titannitride oder Titancarbonitride eine starke Haftung zur Matrix 
auf. Aufgrund des höheren Elastizitätsmoduls dieser Einschlüsse gegenüber der 
Matrix entsteht die Spannungsüberhöhung in diesem Fall im Einschluss. 
Infolgedessen wird bei diesen Einschlüssen häufig ein Bruch des rissinitiierenden 
Einschlusses festgestellt. Welcher Einschlusstyp zum Versagen führt, ist von der 
Belastungsart, dem Spannungsverhältnis, der Form und Größe des Einschlusses 
und seiner Verteilung abhängig [Bom08, Bur09]. In seltenen Fällen wird eine 
Rissbildung im Volumen auch ohne die Anwesenheit eines spannungsüberhöhenden 
Einschlusses beobachtet. Dieses Matrixversagen wird bei harten Werkstoffzuständen 
auf die unterschiedlichen Festigkeiten der im Stahl vorhandenen Gefügephasen 
zurückgeführt [Bur11]. 
Die Bruchflächen von Schwingproben, die im VHCF-Bereich versagen, weisen 
typischerweise die Ausbildung eines sogenannten fisheyes auf (vgl. Kap 2.1.5, Abb. 
13). Bei der Betrachtung der Bruchfläche im Auflichtmikroskop erscheint der 
rissinitiierende Einschluss dunkel und wird von einer vom Restbruch abgegrenzten, 
hellen Fläche umgeben. Im Laufe der Zeit wurden mehrere Modellvorstellungen über 
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den dieser Erscheinung zu Grunde liegenden Versagensmechanismus im VHCF-
Bereich entwickelt, von denen im Folgenden die drei am weitesten verbreiteten kurz 
vorgestellt werden. 
Murakami et al. stellten fest, dass der mittlere Rissfortschritt (für N > 108), ermittelt 
aus den Schwingspielzahlen bis zum Bruch und dem Radius des fisheyes, auf 
da/dN < 10-12 m sinkt und somit kleiner als der Gitterabstand ist [Mur99]. Neben dem 
bereits bekannten Bruchmechanismus, der zu einer Rissausbreitung führt, sobald 
der Schwellenwert ∆Kth überschritten wird, muss daher noch ein weiterer existieren, 
der auch unterhalb des Schwellenwertes in der Lage ist, einen Riss zu initiieren. Bei 
der Betrachtung der Bruchfläche von Proben, die im VHCF-Bereich versagten, 
entdeckten Murakami et al. innerhalb des fisheyes eine weitere Struktur, die den 
rissauslösenden, nichtmetallischen Einschluss umgibt. Aufgrund der ebenfalls 
dunklen Färbung bei der Betrachtung im Lichtmikroskop, bezeichneten sie die 
Struktur mit „optically dark area“ (ODA). Proben, die deutlich früher ausfielen, zeigten 
dieses Phänomen nicht [Mur99]. In Anlehnung an das √area-Modell von Murakami 
stellten sie die in Gleichung 2.12 dargestellte Beziehung auf. Darin entspricht ????? 
der kritischen Fläche in µm2 und σa der Spannungsamplitude in MPa, ab der die 
Rissbildung der linear elastischen Bruchmechanik gehorcht. 
?area? = ?1,56 ∙ (HV + 120)σ? ?
?
  2.12  
In ihren Untersuchungen konnten sie zeigen, dass die Proben lediglich dann 
versagten, wenn die gemessene Fläche aus der Summe der Einschlussfläche und 
umgebender ODA größer als die berechnete kritische Fläche war [Mur00b]. Der 
überwiegende Teil der Lebensdauer wird demnach zur Ausbildung der ODA 
verwendet [Mur00a]. Dass es überhaupt zu einem Risswachstum kommt, erklären 
Murakami et al. mit dem Zusammenspiel der zyklischen Spannung und dem 
Wasserstoff [Mur99], welcher in der Umgebung von Einschlüssen gebunden ist 
[Hir80, Shi96, Tak94, Tak96]. Abb. 10 zeigt schematisch die beiden Phasen des 
Versagens im VHCF-Bereich. 
Theoretische Grundlagen  17 
 
 
Abb. 10: Modellvorstellung von Murakami zur Rissinitiierung und zum Rissfortschritt 
im VHCF-Bereich, aus Sander [San08] nach Murakami [Mur06] 
Shiozawa et al. formulierten eine weitere Theorie, in der sich zunächst Mikrorisse in 
der Umgebung von Einschlüssen bilden, wodurch der Schwellenwert ∆Kth 
überschritten wird [Shi04, Shi06]. Bereits in früheren Untersuchungen betrachteten 
sie im Rasterelektronenmikroskop (REM) Bruchflächen von Umlaufbiegeproben, die 
im VHCF-Bereich überwiegend an nichtmetallischen Einschlüssen versagten. Dabei 
fiel ihnen eine Struktur um den Einschluss auf, die sich vom fisheye deutlich durch 
eine größere Rauheit abgrenzte [Shi01]. Entsprechend dem Erscheinungsbild 
nannten sie diesen Bereich „Granular Bright Facet“ (GBF). Anhand von weiteren 
Untersuchungen, in denen auch der Kohlenstoffgehalt in der Umgebung der 
Einschlüsse mittels Electron Probe Micro-Analysis (EPMA) gemessen wurde und das 
Risswachstum mit Hilfe der FRASTA-Methode (Topographie der Bruchfläche) 
simuliert wurde, führten sie die Bildung der GBF auf Mikrorisse zurück. Im 
überwiegenden Teil der Lebensdauer entstehen diese Mikrorisse zwischen 
sphärischen Karbiden und der Matrix. Unter zyklischer Belastung wachsen sie weiter 













gegenüber dem fisheye entsteht durch den Verbleib der Karbide oder durch die 
Löcher von herausgelösten Karbiden in der Bruchfläche. Die einzelnen Stadien der 
Ausbildung des GBF-Gebietes sind in Abb. 11 schematisch dargestellt [Shi04, 
Shi06]. 
 
Abb. 11: Stadien der Bildung des GBF-Gebietes um einen Einschluss in Folge sehr 
hoher Schwingspielzahlen [Shi06] 
Die Notwendigkeit für die Ausbildung eines GBF-Gebietes besteht nach Auffassung 
von Shiozawa et al. darin, dass der Schwellenwert ∆KEin des rissinitiierenden 
Einschlusses mit zunehmender Bruchschwingspielzahl unterhalb des 
Schwellenwertes ∆Kth sinkt. Wird in der von Murakami und Endo postulierten Formel 
allerdings anstatt der Fläche des Einschlusses die Gesamtfläche des GBF-Gebietes 
für die Berechnung verwendet, liegt der Übergangswert ∆KGBF im Bereich des 
Schwellenwertes ∆Kth (vgl. Gleichung 2.13) [Mur94, Shi06].  
∆K??? = 0,5 ∙ σ? ∙ ?π?area???  2.13 
Weiterhin konnten Shiozawa et al. über eine zweistufige Versuchsführung die beiden 
Bruchmechanismen separieren. Sie stellten fest, dass der Anteil, in dem die 
Rissinitiierung lediglich im GBF-Gebiet stattfindet, 90 % der Lebensdauer einnimmt 
und sich die Ausbildung des fisheye dagegen auf nur 10 % beschränkt [Shi06]. 
Oguma et al. entdeckten ebenfalls eine Struktur um den rissinitiierenden Einschluss, 
die sich von der Bruchfläche des fisheyes unterscheidet [Ogu03, Ogu04]. Mit Hilfe 
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der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurde der Aufbau der Struktur in 
verschiedener Tiefe unterhalb der Bruchoberfläche untersucht. Sie erkannten, dass 
sich eine dünne Schicht ausgebildet hat, die gegenüber der Matrix eine deutlich 
feinere Kornstruktur mit verschiedener Kristallorientierung aufweist. Sie benannten 
diesen Bereich seinem Aufbau entsprechend „fine granular area“ (FGA). Anhand der 
gesammelten Erkenntnisse entwickelten sie ein Versagensmodell für den VHCF-
Bereich, das aus den folgenden drei Schritten besteht [Sak06]. 
Schritt A: Von einem Einschluss ausgehend findet die Ausbildung einer feinkörnigen 
Schicht infolge intensiver Polygonisation statt. Für diesen Schritt wird ein 
Großteil der Lebensdauer aufgewendet. 
Schritt B: Es kommt zu ersten Werkstofftrennungen (Mikrorisse). Einige dieser 
Mikrorisse verbinden sich bei weiterer Belastung miteinander. 
Schritt C: Die Mikrorisse haben sich in dem feinkörnigen Bereich vollständig 
ausgebreitet und bilden dadurch eine Art „penny shape crack“ um den 
Einschluss. Von nun an folgt der Rissfortschritt der linear elastischen 
Bruchmechanik. 
Zur Verdeutlichung sind die drei Schritte der Ermüdungsrissbildung im VHCF-Bereich 
nach Sakai in Abb. 12 schematisch dargestellt. Auf der linken Seite ist der Schnitt 
durch den Einschluss senkrecht zur Bruchfläche (parallel zur Belastung) dargestellt, 
während auf der rechten Seite die entstehende Bruchfläche (senkrecht zur 
Belastung) gezeigt ist. Nach der Bildung der feinkörnigen Schicht kommt es zu 
Mikrorissen entlang der Grenzfläche der neugebildeten Korngrenzen und der Matrix 
(dicke schwarze Striche in Schritt B). Diese Mikrorisse koagulieren im weiteren 
Verlauf (Schritt C), dabei findet das Risswachstum auch innerhalb der feinkörnigen 
Schicht statt und führt so zu der höheren Rauheit gegenüber dem fisheye. Ist die 
FGA vollständig ausgebildet, kann sie als penny shape crack betrachtet werden, 




Abb. 12: Schematische Darstellung der drei Phasen der Ermüdungsrissbildung im 
VHCF-Bereich nach Sakai et al. [Sak09] 
Auch Mayer et al. fanden diese Struktur in der direkten Umgebung von Einschlüssen 
und nannten sie entsprechend ihrem Erscheinungsbild im REM „granular bright 
facet“ (GBF) [May09]. Nach Untersuchungen von Grad et al. ist die Ausbildung der 
FGA auf eine starke Kornfeinung um den Einschluss zurückzuführen, in deren Folge 
es zu einer kontinuierlichen Rissausbreitung ausgehend vom Einschluss kommt 
[Grad12]. 
2.1.5. Fraktographie des Versagens im VHCF-Bereich 
Versagt eine Schwingprobe aus hochfestem Stahl im VHCF-Bereich, so findet die 
Rissinitiierung überwiegend an nichtmetallischen Einschlüssen im Volumen statt, und 
es bildet sich das charakteristische Muster, das sogenannte „fisheye“. Abb. 13 zeigt 
Einschluss
feinkörnige Strukturfeinkörnige Struktur









Schritt B: Bildung und Zusammenschluss
von einzelnen Mikrorissen
Schritt C: Bildung eines zusammenhängenden
Risses (FGA)
(penny shapecrack)
Theoretische Grundlagen  21 
 
eine lichtmikroskopische Aufnahme eines typischen fisheyes in der Bruchfläche einer 
Probe aus dem Stahl 34CrMo4, die unter Zug-Druckprüfung versagte. Die helle 
Färbung des fisheyes grenzt sich deutlich von der grauen Restbruchfläche ab. In der 
jüngeren Literatur wird der Begriff fisheye jedoch überwiegend auf Strukturmerkmale 
im REM angewendet, die nicht mit den Merkmalen bei der Betrachtung der 
Bruchfläche im Lichtmikroskop übereinstimmen. Aus diesem Grund wird der helle 
Bereich in dieser Arbeit als „optically bright zone“ (OBZ) bezeichnet. Im Zentrum der 
OBZ befindet sich der nichtmetallische Einschluss. 
 
Abb. 13: Lichtmikroskopische Abbildung eines fisheyes in der Bruchfläche einer Zug-
Druck-Probe aus dem Stahl SCM435 [Mur00a] 
Bei genauerer Betrachtung der Bruchfläche im Lichtmikroskop erkannten Murakami 
et al. eine dunkle Struktur in der Umgebung der Einschlüsse. Allerdings tritt dieses 
Phänomen nur auf, wenn die Probe im HCF- oder im VHCF-Bereich versagt, wie es 
Abb. 14 verdeutlicht. In der Literatur wird der Bereich ODA häufig mit dem GBF-
Gebiet oder dem Bereich der FGA gleichgesetzt, jedoch gehen sowohl das GBF-
Gebiet als auch die FGA auf rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen 
zurück, während Murakami die ODA zunächst im Lichtmikroskop detektierte. Wie aus 
Abb. 15 und Abb. 16 ersichtlich wird, beschreiben die beiden Begriffe GBF, FGA und 
meist auch der Begriff ODA dieselbe Struktur, die den Einschluss umgibt. Während 
die Begriffe GBF und ODA eher das Erscheinungsbild beschreiben, spiegelt die 
Bezeichnung FGA die Gefügeeigenschaften des Bereiches wider. 
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Abb. 14: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Gebietes um einen rissinitiierenden 
Einschlusses, A: ohne ODA, B und C: ODA umgibt den Einschluss 
[Mur00a] 
 
Abb. 15: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Bruchfläche einer Probe 
aus dem Stahl 100Cr6, σa = 1200 MPa, NB = 1,50 · 107; a) fisheye,             
b) Einschluss, umgeben von GBF [Shi02] 
 
Abb. 16: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Bruchfläche einer Probe 
aus 100Cr6, a) fisheye, b) Einschluss umgeben von FGA [Sak10] 
 
50µm 50µm 50µmσa = 883 MPa
NB = 3,82 ∙ 105
σa = 560 MPa
NB = 2,17 ∙ 108
σa = 561 MPa
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Bei der Prüfung eines mehrphasigen Gefüges wurde im VHCF-Bereich weiterhin 
eine Rissinitiierung im Inneren der Probe ohne die Beteiligung eines Einschlusses 
beobachtet. Entgegen dem Oberflächenversagen oder der Rissinitiierung an 
Einschlüssen existieren zu diesem Versagensmechanismus nur sehr wenige 
Untersuchungsergebnisse. In der Literatur wird diese Versagensart häufig mit „non-
defect failure“ oder „matrix failure“ beschrieben. Chai führt als Ursache die 
unterschiedlichen mikrostrukturellen Gefügeeigenschaften von zwei- oder 
mehrphasigen Gefügen an. Er beobachtete eine verstärkte Ausbildung von 
Versetzungsbändern, eine erhöhte Versetzungsdichte an den Phasengrenzen sowie 
Versetzungsaufstau in der weicheren Phase. Eine Rissinitiierung wird demnach in 
der weicheren Phase oder den Phasen- oder Korngrenzen erwartet [Cha06]. Abb. 17 
zeigt die Ausbildung eines Matrixfehlers (A) und die lamellare plastische Verformung 
im Rissursprung (B) einer randschichtgehärtete Schwingprobe aus dem Werkstoff 
20MnCr5. Der Rissursprung wurde im überwiegend bainitischen Kerngefüge mit 
einem Restaustenitgehalt von 4 Vol-% detektiert und ist vermutlich auf das 
unterschiedliche Verformungsverhalten der bainitischen und der martensitischen 
Phase zurückzuführen [Bur11].  
  
Abb. 17: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Matrixversagens in der 
Bruchfläche einer Probe aus 100Cr6. Links: Übersichtsaufnahme, rechts: 
plastische Verformung im Rissursprung [Bur11] 
In den vergangenen Jahren hat sich der Begriff fisheye für die große Anrisslinse bei 
der Betrachtung der Bruchfläche im REM etabliert. In dieser Arbeit werden daher die 
folgenden Begriffe für die Beschreibung der Bruchfläche verwendet, wobei nicht 
zwangsläufig alle Merkmale in einer Bruchfläche vorhanden sein müssen: 
A B 
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• Nichtmetallischer Einschluss, oder kurz Einschluss, bestimmt im REM 
• Matrixfehler, bestimmt im REM 
• fine granular area (FGA), bestimmt im REM 
• fisheye, bestimmt in der Stereolupe und im REM 
• optically bright zone (OBZ), bestimmt in der Stereolupe 
2.1.6. Wöhlerlinie im VHCF-Bereich 
Die Annahme einer echten Dauerfestigkeit, wie sie durch den horizontalen Verlauf 
der klassischen Wöhlerlinie suggeriert wurde, wird im VHCF-Bereich nur selten 
beobachtet [Sch13]. Eine Vielzahl von Wissenschaftlern hat in ihren Untersuchungen 
gezeigt, dass Bauteile auch nach 107 Schwingspielen und bei Belastungen unterhalb 
der bis dahin bestimmten Dauerfestigkeit versagen können [Nai84, Nis99, May99, 
Son05]. Die Auswertung der Ergebnisse führte allerdings zu sehr unterschiedlichen 
Verläufen der Wöhlerlinie. Mughrabi schlägt eine Differenzierung der metallischen 
Werkstoffe in zwei Typen vor. Beim Typ I-Werkstoff handelt es sich um duktile 
Werkstoffe, meist mit kubisch-flächenzentriertem Gitter (kfz), ohne innere Defekte 
oder Inhomogenitäten. Unter Typ II-Werkstoffen sind Werkstoffe zusammengefasst, 
die innere Defekte wie nichtmetallische Einschlüsse oder Poren mit einer kritischen 
Größe enthalten [Mug01, Mug02, Mug06]. Diese Einteilung ist jedoch nicht mit der 
Einteilung der Werkstoffe nach der FKM-Richtlinie zu verwechseln [FKM12]. 
Aufgrund der Tatsache, dass in dieser Arbeit mit dem Wälzlagerstahl 100Cr6 
ausschließlich ein Werkstoff des Typs II zum Einsatz kam, wird im Folgenden näher 
auf die charakteristischen Merkmale der VHCF-Wöhlerlinie von Typ II-Werkstoffen 
eingegangen.  
Die Wöhlerkurven der Typ II-Werkstoffe lassen sich in vier Gruppen einteilen, die 
schematisch in Abb. 18 dargestellt sind [Ber08]. Die klassische Wöhlerkurve mit 
einem horizontalen Auslauf der Dauerfestigkeitsgeraden (echte Dauerfestigkeit), wie 
sie Abb. 18 a zeigt, entspricht dem Verhalten von niedrigfesten Stählen. Sie kann 
aber auch bei Bauteilen mit scharfer Kerbe beobachtet werden [Tan04]. Daneben 
besteht die Möglichkeit, dass sich an das Zeitfestigkeitsgebiet mit zunehmender 
Schwingspielzahl ein weiterer Abfall der Festigkeit anschließt, wie es in Abb. 18 b 
gezeigt ist. Ein solches Verhalten weisen vornehmlich Aluminiumlegierungen, aber 
auch Metalle mit kubisch-raumzentriertem Gitter auf, die unter erhöhter Temperatur 
oder korrosivem Umgebungsmedium geprüft werden [Ber06]. Über den Verlauf der 
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Wöhlerlinie von hochfesten Stählen existieren in der Literatur unterschiedliche 
Angaben. Zum einen wird von einer zweistufigen Wöhlerlinie berichtet, in der die 
Wöhlerlinie des HCF-Gebietes über eine Plateauphase mit der Wöhlerlinie im VHCF-
Gebiet verbunden ist (Abb. 18 c). Zum anderen sinkt die Festigkeit mit zunehmender 
Schwingspielzahl kontinuierlich, wie es Abb. 18 d veranschaulicht [Ber08]. 
 
Abb. 18: Schematischer Verlauf der Wöhlerlinie für Typ II-Werkstoffe aus [Ber08], a) 
niedrigfester Stahl [May07], b) Aluminiumlegierung [Pyt07], c) hochfester 
Stahl [Sak07], d) hochfester Stahl [Son05] 
Die zweistufige Wöhlerlinie für hochfeste Stähle erklärt Mughrabi anhand der 
phänomenologischen Unterschiede der Versagensmechanismen im HCF- und 
VHCF-Bereich. Die Form ergibt sich demnach aus zwei zueinander verschobenen 
Wöhlerlinien, wobei die linke das Versagen ausgehend von einer Rissinitiierung an 
der Oberfläche beschreibt und die rechte auf eine Rissinitiierung im Volumen zurück 
geht. Eine detailliertere Darstellung ist in Abb. 19 wiedergegeben. Die vier 
bruchmechanischen Vorgänge in den vier eingezeichneten Bereichen sind im 
Folgenden erklärt [Mug02]. 
Bereich I: Im Low-cycle-fatigue-Bereich (LCF) findet die für das Versagen ursächliche 
Rissbildung ausschließlich an der Oberfläche statt. Es besteht zwar die Möglichkeit, 
dass sich auch Risse im Volumen entwickeln, jedoch ist das Risswachstum im 
Volumen deutlich geringer. Dies ist vor allem auf die fehlenden Umgebungseinflüsse 
zurückzuführen, die das Risswachstum ausgehend von der Oberfläche aufgrund von 
korrosiver Schädigung oder Oxidation des Werkstoffes an der Rissspitze 
beschleunigen [Spe80]. 
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Bereich II: Der High-cycle-fatigue-Bereich (HCF) ist durch die klassische 
Dauerfestigkeit gekennzeichnet. Die Spannungs- und Dehnungsamplituden liegen in 
diesem Bereich unterhalb des Schwellenwertes für die Bildung von persistenten 
Gleitbändern (PSB). Eine plastische Aufrauhung der Oberfläche durch Extrusion und 
Intrusion von Versetzungen findet daher nicht statt. Es entstehen während der 
Prüfung also keine weiteren Kerben, die die lokale Beanspruchung erhöhen und 
damit ein Oberflächenversagen begünstigen. 
Bereich III: Die weiter sinkende Spannungsamplitude reduziert die 
Wahrscheinlichkeit einer Rissbildung an der Oberfläche. Gleichzeitig werden aber 
enorme Schwingspielzahlen erreicht, sodass über den zuvor aufgeführten 
Rissmechanismus (FGA, alternativ ODA oder GBF) eine Defektgröße erreicht wird, 
die den Schwellenwert ∆Kth überschreitet und ein Risswachstum nach der 
klassischen Bruchmechanik ermöglicht. 
Bereich IV: Für diesen Bereich geht Mughrabi von einer echten Dauerfestigkeit aus, 
jedoch wird diese These in der Wissenschaft kontrovers diskutiert [Son05]. 
 
Abb. 19: Schematische Darstellung einer zweistufigen Wöhlerlinie für Typ II-
Werkstoffe mit inneren Defekten [Mug06] 
Mit der Weiterentwicklung der Schwingprüftechnik ging häufig auch eine Steigerung 
der Prüffrequenz einher, und es wurde der Einfluss der Prüffrequenz auf die 
Wöhlerlinie und damit auf die Dauerfestigkeit überprüft. Für Prüffrequenzen 
< 1000 Hz gilt der Einfluss der Prüffrequenz als vernachlässigbar, solange folgende 
konventionelle
Ermüdungsfestigkeit
NB = 102 bis 107
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Voraussetzungen eingehalten werden: Beanspruchungen im Bereich der Fließgrenze 
werden vermieden, die Umgebungsbedingungen sind nicht korrosiv, und die 
Probentemperatur ist während der Prüfung nicht erhöht. Der überwiegende Teil der 
neueren Ultraschall-Schwingprüfanlagen arbeitet jedoch mit einer Prüffrequenz von 
20 kHz, weshalb deren Einfluss auf die Wöhlerlinie ebenfalls seit ihrer Einführung 
untersucht wird. Die anfänglichen Ergebnisse zu dieser Thematik sind allerdings 
aufgrund der unzureichenden Maschinenregelung nicht mit den Ergebnissen unter 
heutigen Prüfbedingungen vergleichbar. Die verfügbare Rechnerleistung Mitte des 
20. Jahrhunderts reichte für die komplexe Regelung der Anlagen nicht aus, wodurch 
es zu Schwankungen in der eingestellten Spannungsamplitude von bis zu 30 % 
kommen konnte [May99, Bat05]. 
Für hochfeste Stähle wird für den Fall, dass das Versagen vom Volumen ausgeht, in 
aktuellen Untersuchungen von einer guten Übereinstimmung zwischen den 
Lebensdauern berichtet, die mit konventioneller und Ultraschallprüftechnik erzielt 
wurden [Wan99, Fur02, Mar03, Aki07, Fur08, Sch13]. Wird dagegen ein Versagen 
von der Oberfläche betrachtet, existieren nur sehr wenige Daten, die einen Vergleich 
der beiden Prüftechniken erlauben. Der Grund dafür liegt in der Tatsache, dass 
Oberflächenversagen eine höhere Beanspruchung voraussetzt und deshalb die 
Proben bei entsprechend geringeren Lebensdauern versagen. Der Einsatz von 
Ultraschall-Schwingprüfanlagen ist daher nicht zwingend erforderlich. Akiniwa stellte 
für glatte und gekerbte Proben nur einen geringen Einfluss der Prüffrequenz auf die 
Lebensdauer fest [Aki07]. Dieses Ergebnis wurde auch von Schmid in seinen 
Untersuchungen bestätigt. In weiterführenden Untersuchungen konnte er für den 
Stahl 50CrMo4 im Zeitfestigkeitsgebiet einen Einfluss der Umgebungsatmosphäre 
bei unterschiedlichen Prüffrequenzen nachweisen. Demnach erhöht sich die 
Bruchschwingspielzahl bei hochfrequenter Prüfung aufgrund der Zeitabhängigkeit 
von Korrosionsprozessen [Sch13]. 
2.1.7. Prüftechnik im VHCF-Bereich 
2.1.7.1. Entwicklung von Prüftechniken mit hohen Frequenzen 
Die Schwingprüfung mit einer Ultraschall-Schwingprüfanlage unterscheidet sich in 
erster Linie durch die Prüffrequenz von herkömmlichen Prüftechniken. Das breite 
Spektrum der Antriebe klassischer Schwingprüftechniken wie Servohydraulik, 
elektromagnetische Resonanz oder elektromechanische Antriebe erreichen eine 
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maximale Prüffrequenz von 200 Hz. In Ausnahmefällen, bei besonders aufwendiger 
Konstruktion, lassen sich bis zu 1000 Hz realisieren. Bereits Anfang des 
20. Jahrhunderts wurde von Schwingprüfungen mit Prüffrequenzen im Kilo-Hertz-
Bereich berichtet [Jen25, Jen29], jedoch ist die Rechnerleistung erst seit ca. 1990 
ausreichend, um eine genaue Regelung der Lastamplitude zu garantieren [StT06]. 
Die Grundlagen der heute verfügbaren Ultraschall-Schwingprüfanlagen wurden von 
Manson entwickelt [Man56]. Die Schwingung wird seitdem über einen 
piezoelektrischen Aktuator generiert, der ein sinusförmiges elektrisches 
Spannungssignal in eine Verschiebung transformiert. Diese Technik macht eine 
Prüfung im VHCF-Gebiet erst möglich, denn bei 100 Hz würden 1010 Schwingspiele 
erst in ca. drei Jahren erreicht, während der Versuch bei 20.000 Hz nur sechs Tage 
dauern würde. Eine weitere Herausforderung ist die enorme Datenmenge die sich 
ergibt, wenn die charakteristischen Merkmale eines jeden Schwingspiels 
aufgezeichnet und ausgewertet werden sollen. Ein Beispiel für ein leistungsfähiges 
Messdatenerfassungssystem wird von Koster et al. beschrieben [Kos10]. Dieses 
System erfasst Größen wie die Generatorleistung, die Probenauslenkung oder die 
Temperatur. Weiterführende Informationen über die Entwicklung der Ultraschall-
Schwingprüfanlagen und deren Anwendungsbedingungen können der Literatur 
entnommen werden [Bat02, May99, Stan96]. 
2.1.7.2. Aufbau und Funktionsweise von Ultraschall-Schwingprüfanlagen 
Die Zahl der kommerziell erwerblichen Ultraschall-Schwingprüfsysteme nimmt mit 
der verstärkten Forschungsaktivität auf dem Gebiet der VHCF-Ermüdung seit der 
Jahrtausendwende kontinuierlich zu. Der prinzipielle Aufbau ist aber bei allen 
Prüfmaschinen identisch. Die drei Hauptbestandteile einer jeden Anlage sind:  
1. Ein Frequenzgenerator, der es ermöglicht, die Netzfrequenz von 50 bis 60 Hz 
auf 20.000 Hz zu erhöhen. Die Leistung liegt meist zwischen 1,0 und 2,5 kW. 
2. Ein Wandler, in der Regel ein piezokeramischer Aktuator, der das 
sinusförmige elektrische Spannungssignal in einen sinusförmigen Weg 
umsetzt. 
3. Ein Verstärkerhorn, das die begrenzte Wegamplitude des Aktuators derart 
verstärkt, dass die notwendige Dehnungsamplitude im Zentrum der Probe 
erreicht wird. 
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Vervollständigt werden die Anlagen durch folgende Bauteile, die individuell die 
Eigenschaften und damit das Anwendungsgebiet der Anlage beeinflussen:  
- eine Kontrolleinheit, die die Reaktion der Probe erfasst. Idealerweise ist die 
Kontrolleinheit in der Lage, die Leistung des Frequenzgenerators zu regeln, 
wodurch die Dehnungsamplitude, auch bei einer Änderung im 
Werkstoffverhalten der Probe, konstant gehalten wird. 
- ein System für die Messwerterfassung 
- Einrichtungen zum Kühlen oder Heizen der Probe. 
Zur Verdeutlichung des Funktionsprinzips einer Ultraschall-Schwingprüfanlage ist der 
in diesem Vorhaben verwendete Aufbau schematisch in Abb. 20 dargestellt. 
Ausgehend vom Aktuator, der in seinem Bewegungsknoten mit einem Tragrahmen 
verbunden ist, wird eine stehende longitudinale Welle erzeugt, die sich bis zur 
eigentlichen Schwingprobe fortsetzt. Aufgrund der Querschnittsänderung im 
Verstärkerhorn wird die Wegamplitude des Aktuators mit zunehmender Verjüngung 
deutlich erhöht. Die Querschnittsverjüngung in der Schwingprobe führt gleichzeitig zu 
einer Spannungserhöhung im Bewegungsknoten. Für eine Prüfung ohne Mittellast 
(R = -1) wird das untere Probenende nicht eingespannt, sondern hängt frei im Raum. 
Wie aus Abb. 20 ersichtlich wird, ist die Bewegung des oberen und unteren 
Probenendes bei maximaler Beanspruchung 180° phasenverschoben. Auf diese 
Weise wirkt das freie Probenende als träge Masse für das aktiv bewegte 
Probenoberteil und erzeugt eine maximale Zugspannung in der Probenmitte. Eine 
Erweiterung dieses Aufbaues mit einem zusätzlichen Lastrahmen bietet die 
Möglichkeit, auch Versuche mit Mittelspannungen σm > 0 durchzuführen (vgl. Kap. 
3.3.4). Wie hoch die Belastung im Zentrum der Schwingprobe während des 
Versuches ist, lässt sich alleine aus der Wegamplitude nicht bestimmen. Es ist daher 
unerlässlich, die Dehnungsamplitude im Zentrum zu ermitteln, was z. B. in einer 
gekerbten Probe sehr aufwendig werden kann. Im einfacheren Fall einer 
ungekerbten Probe kann die Dehnungsamplitude mit Hilfe von 
Dehnungsmessstreifen ermittelt werden. Aus der Dehnungsamplitude lässt sich über 




Abb. 20: Schematischer Aufbau einer Ultraschall-Schwingprüfanlage sowie 
Spannungsverteilung und Verschiebung bei maximaler Probenbelastung. 
Rot: Zugspannung, blau: Druckspannung, gestrichelt: Verschiebung 
Ermüdungsversuche mit Ultraschallanregung sind nur möglich, wenn die 
Resonanzbedingung erfüllt ist, d. h. die anregende Frequenz muss mit der 
Eigenfrequenz des Prüfstranges übereinstimmen. In diesem Fall kann die zyklische 
Anregung derart verstärkt werden, dass die für eine Ermüdung notwendigen 
Spannungen erreicht werden [Mes10]. An die Geometrie von Proben für die 
Verwendung in Ultraschall-Schwingprüfanlagen werden daher wesentlich höhere 
Anforderungen gestellt, als es für klassische Prüfanlagen notwendig ist. Für den 
einfachsten Fall, eine zylindrische Probe, kann die Länge, bei der die 
Resonanzfrequenz mit der 1. Eigenfrequenz zusammenfällt, in erster Näherung nach 
Gleichung 2.14 bestimmt werden [Bat05]. 
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Dabei ist die Frequenz f = ω/(2pi), Ed ist der dynamische Elastizitätsmodul, und ρ ist 
die Dichte. Aus Gleichung 2.14 wird ersichtlich, dass die Länge des Prüfstabes 
umgekehrt proportional zur Eigenfrequenz ist. Die heute angewendete Prüffrequenz 
von 20.000 Hz stellt einen sinnvollen Kompromiss aus handhabbarer Probenlänge 
und Prüfdauer dar. Für kompliziertere Probengeometrien wurden bereits analytische 
Lösungen entwickelt, die von Bathias beschrieben werden [Bat05]. Auch besteht die 
Möglichkeit, die Eigenfrequenz mit Hilfe einer FEM-Berechnung zu ermitteln. 
2.2. Wasserstoff in Metallen 
Der einfache Aufbau des Wasserstoffatoms hat dazu geführt, dass es vermutlich das 
am meisten untersuchte Element ist, dennoch sind heute nicht alle 
Wechselwirkungen von Wasserstoff mit seiner Umgebung bekannt [Hir80]. 
Wasserstoff wird vor allem in hochfesten Stählen aufgrund seiner schädigenden 
Wirkung gefürchtet. In der Literatur sind zahlreiche Beispiele aufgeführt, in denen 
Wasserstoff zum Versagen von Bauteilen führte [Hau87, Ris87, Tim97, Lan02, 
Has07]. Dabei tritt das Versagen häufig mit einer gewissen zeitlichen Verzögerung 
und ohne vorherige Ankündigung auch unterhalb der Dehngrenze des Werkstoffes 
auf. Eine plastische Dehnung, wie sie bei einer Bauteilüberlastung häufig zu 
beobachten ist, findet nicht statt. Aber auch weniger feste Stähle können durch lokale 
Verfestigung, z. B. in Folge von Verformungen, kritisch auf Wasserstoff reagieren 
[Pöp85, Pir00, Poh10]. Als typische Merkmale, die auf eine vom Wasserstoff 
beeinflusste Bruchstruktur hinweisen, werden in der Literatur klaffende Korngrenzen, 
Grübchenbildung auf den Korngrenzflächen (durch herausgelöste Karbide) und 
Krähenfüße (duktile Bruchanteile auf den Korngrenzflächen) oder auch Haarlinien 
genannt [DVM83, Poh11]. 
2.2.1. Wasserstoffaufnahme von Stählen 
Eine Verunreinigung von metallischen Werkstoffen mit Wasserstoff kann bereits bei 
der Herstellung der Halbzeuge beginnen. Über Legierungselemente, die den 
Wasserstoff als Hydroxid binden können, wird der Wasserstoffgehalt in der Schmelze 
erhöht. Entscheidend ist hierfür die mit steigender Temperatur erhöhte Löslichkeit 
von Wasserstoff im Eisen, wie es Abb. 21 veranschaulicht. Ein weiterer 
Wasserstofflieferant ist die Feuchtigkeit, z. B. aus der Ausmauerung von Pfannen in 
der Stahlherstellung bei unzureichender Trocknung. Sie wird thermisch dissoziiert, 
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und der freiwerdende Sauerstoff reagiert bei erhöhter Temperatur mit dem Eisen zu 
Eisenoxid. Steht diese in Gleichung 2.15 beschriebene Reaktion im Gleichgewicht, 
beträgt die Wasserstoffkonzentration von Reineisen bei Schmelztemperatur etwa 
cH = 25 ppm [Pir87].  
Fe +	H?O = FeO +	H?  2.15 
Neben der Temperatur beeinflusst die Legierungszusammensetzung in erheblichem 
Maße die Wasserstofflöslichkeit. Die Wasserstofflöslichkeit der Schmelze steigt mit 
zunehmendem Gehalt an Ni, Mn, Cr und Nb. Legierungselemente wie Co, Mo, Al, Si 
oder C verringern dagegen die Löslichkeit [Knü70]. 
 
Abb. 21: Gleichgewichtslöslichkeit von Wasserstoff in Eisen und Aluminium in 
Abhängigkeit von der Temperatur [Sch10] 
Bei Raumtemperatur beträgt die Löslichkeit weniger als 1/10 des in der Schmelze 
gelösten Wasserstoffes. Mit modernen Sauerstoffblasverfahren und anschließender 
Vakuumbehandlung ist es jedoch möglich, den Wasserstoffgehalt des Stahles auf 1 
bis 2 ppm zu reduzieren und so ein stark übersättigtes Gefüge zu vermeiden 
[Win84]. 
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Die Wasserstoffaufnahme im schmelzflüssigen Zustand kann aber auch später, z. B. 
lokal im Bereich eines Schweißbades, beim Fügen zweier Bauteile stattfinden. Eine 
unzureichende Abdeckung der Schweißnaht mit Schutzgas oder feuchte 
Stabelektroden ermöglichen die Aufnahme von Wasserstoff aus der Feuchtigkeit 
[Spu86]. Aufgrund der hohen Abkühlrate beim Schweißen kann der Wasserstoff nicht 
vollständig effundieren und begünstigt, im ungünstigen Fall der Kombination von 
Schweißeigenspannungen und härtbarem Werkstoff, die Kaltrissbildung [Weh00]. 
Wasserstoff, der im schmelzflüssigen Zustand aufgenommen wurde, wird allgemein 
als metallurgischer Wasserstoff bezeichnet. 
Auch im festen Aggregatzustand kann der Wasserstoffgehalt im Gefüge durch 
äußere Einflüsse verändert werden. Seine Erhöhung erfolgt dabei immer über die 
zwei Teilschritte Adsorption und Absorption, welche im Folgenden für den Fall einer 
sauren Umgebung erläutert werden. In wässrigen Lösungen findet ein ständiger 
Transport von Hydroniumionen an die Phasengrenze Metall-Lösung statt, die dort 
nach der Volmer-Reaktion (Gleichung 2.16) zu atomarem Wasserstoff reduziert 
werden. 
H?O? +	e? 	→ 	H?O + H  2.16 
H?? +	H? +	e? = H?  2.17 
H?? +	H?? =	H?  2.18 
Üblicherweise reagiert dieser atomare Wasserstoff entweder nach der Heyrovsky-
Reaktion (Gleichung 2.17) oder nach der Tafel-Reaktion (Gleichung 2.18) zu 
molekularem Wasserstoff und steigt als Gas in der Lösung auf. Ist allerdings der 
Bedeckungsgrad an der Metalloberfläche hinreichend hoch und wird der Eintritt des 
Wasserstoffatoms in das Metallgitter nicht gehemmt, kann es zu Seitenreaktionen 
kommen, in denen atomarer Wasserstoff absorbiert wird. Die möglichen Reaktionen 





Abb. 22: Mechanismen der kathodischen Wasserstoffbeladung in sauren Medien, 
links: Volmer-Tafel-Reaktion, rechts: Volmer-Heyrovsky-Reaktion. Die 
gestrichelte Linie beschreibt die Absorption von atomarem Wasserstoff 
[Kae79, Kun01] 
Für die Absorption von atomarem Wasserstoff sind damit zwangläufig freie 
Adsorptionsplätze an der Metalloberfläche notwendig. Diese können vom 
Wasserstoff aber auch von Molekülen wie CO, O2 und H2O besetzt werden, die 
ebenfalls eine hohe Affinität zu Eisen besitzen. Die Verminderung von metallisch 
blanker Oberfläche verringert also gleichzeitig die Aufnahme von Wasserstoff 
[Ger94]. In diesem Zusammenhang berichten Carmichael et al., dass sich der 
Diffusionskoeffizient von Wasserstoff in Eisen deutlich reduziert, wenn die 
Oberfläche mit einer dünnen Oxidschicht belegt ist [Car60]. Es existieren jedoch 
auch viele Elemente, die als Promotoren für die Wasserstoffaufnahme gelten, da sie 
entweder die Volmer-Reaktion stimulieren oder die Rekombination des adsorbierten 
Wasserstoffes hemmen. Als bekannteste Promotoren seien hier 
Schwefelwasserstoff, Arsen, Selen, Phosphor und Cyanverbindungen genannt 
[Hau87, Paa94, Lan01]. 
Häufig werden Stahlbauteile zur Verbesserung der Gebrauchseigenschaften einer 
Wärmebehandlung unterzogen. Obwohl Kotov bereits 1959 einen erhöhten 
Wasserstoffgehalt in der Randschicht von einsatzgehärteten Bauteilen nachweisen 
konnte [Kot59], hielt sich noch lange Zeit die Meinung, dass Wasserstoff bei 
Prozesstemperaturen bis 920°C nicht dissoziiert und deshalb keine 
Wasserstoffaufnahme möglich wäre. Streng erklärte später, dass Wasserstoff, genau 
wie Stickstoff und Sauerstoff, bei den auftretenden Prozesstemperaturen in der 
Gasatmosphäre nicht dissoziiert, es an der heißen Metalloberfläche jedoch sehr wohl 
zu einer Dissoziation des molekularen Wasserstoffes unter gleichzeitiger 
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Chemiesorption der Atome kommen kann [Str87]. Bei der Chemiesorption handelt es 
sich um eine Sonderform der Adsorption: Trotz der überwiegend kovalenten 
Bindungen zwischen den Teilchen, bleiben die chemisorbierten Teilchen auf der 
Adsorberoberfläche beweglich. Da der Wasserstoff mit dem Eisen keine Hydride 
bildet, wird er nach der Absorption entweder in Wasserstoffsenken gefangen oder 
diffundiert als atomarer Wasserstoff durchs Gefüge. 
2.2.2. Diffusion von Wasserstoff in Stahl 
Diffusionsprozesse sind die Folge von Konzentrationsunterschieden in einem 
abgegrenzten Werkstoffvolumen und führen zum Ausgleich dieser Unterschiede. Der 
daraus resultierende stationäre Teilchenstrom lässt sich durch das 1. Ficksche 
Gesetz beschreiben (Gleichung  2.19). Der Diffusionsstrom J entspricht der 
Teilchenmenge, die in einer bestimmten Zeit durch eine bestimmte Fläche fließt, und 
ist proportional zum Konzentrationsgefälle. Die Höhe des Diffusionsstromes wird 
demnach für ein gegebenes Konzentrationsgefälle vom Proportionalitätsfaktor D 
bestimmt, der im allgemeinen Diffusionskoeffizient genannt wird. 
J = −D ∙ ?dcdx?  2.19 
Das 2. Ficksche Gesetz beschreibt die zeitliche Änderung der örtlichen 
Konzentration (Gleichung 2.20). Für die Differentialgleichung existieren in der 
Literatur je nach Anwendungsfall eine Vielzahl an Lösungen, auf die an dieser Stelle 
lediglich hingewiesen werden soll [Cal06, Car86, Cra86, Sch05]. 
∂c∂t = D ∙ ?∂?c∂x??  2.20 
Für den Konzentrationsausgleich stehen dem Diffusionsstrom zwei mögliche Wege 
durch ein Kristallgitter zur Verfügung. Sind die Durchmesser des diffundierenden 
Atoms und der Atomdurchmesser des Wirtsgitters annähernd gleich groß 
(Substitutionsatome) und ist eine ausreichende Anzahl von Leerstellen vorhanden, 
findet die Diffusion über Leerstellen statt. Ist der Durchmesser des diffundierenden 
Atoms jedoch deutlich kleiner als der Atomdurchmesser des Wirtsgitters 
(Interstitionsatome), werden Zwischengitterplätze für die Diffusion verwendet. Ein 
weiterer Diffusionsweg ergibt sich bei der Betrachtung von polykristallinen 
Werkstoffen. Die einzelnen Korngrenzen zeichnen sich häufig durch eine 
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ausgeprägte Fehlordnung der Gitterstruktur aus. Die dadurch bedingte höhere 
Anzahl an Leerstellen und die größeren Atomabstände im Bereich der Korngrenzen 
begünstigen bei Raumtemperatur die Korngrenzendiffusion gegenüber der 
Volumendiffusion. Der Vollständigkeit halber sei hier noch das Tunneln erwähnt, 
dass vor allem bei tiefen Temperaturen beobachtet wird, wenn aufgrund geringer 
Atombewegung keine Volumendiffusion mehr stattfindet. Eine sehr detaillierte 
Beschreibung der unterschiedlichen Vorgänge bei der Diffusion von Wasserstoff in 
Metallen ist in der Übersichtsarbeit von Fukai und Sugimoto zu finden [Fuk85]. 
Mit einem kovalenten Atomradius von ca. 0,37 · 10-10 m handelt es sich beim 
Wasserstoff um das kleinste bekannte Element. Genau wie Kohlenstoff, Stickstoff 
und Sauerstoff wird daher auch der atomare Wasserstoff auf Zwischengitterplätzen 
im Kristallgitter von Metallen eingebaut [Paa80]. Im kubisch-raumzentrierten Gitter 
und im kubisch-flächenzentrierten Gitter werden zwei Arten von 
Zwischengitterplätzen unterschieden, die nach ihrer Umgebung mit Tetraeder- oder 
Oktaederlücke bezeichnet werden. Beim kubisch-raumzentrierten Kristallgitter (α-
Eisen bei RT, Gitterkonstante = 2,86 · 10-10 m) wird der Wasserstoff vorwiegend auf 
Tetraederlückenplätzen eingebaut, da diese mit einem Innenradius von 0,36 · 10-10 m 
größer sind als die Oktaederlücken mit einem Innenradius von 0,19 · 10-10 m. Im 
kubisch-flächenzentrierten Gitter (γ-Eisen bei RT, Gitterkonstante = 3,6 · 10-10 m) ist 
das Platzangebot in beiden Zwischengitterlücken größer, wodurch sich der 
sprunghafte Anstieg der Löslichkeit von Wasserstoff im austenitischen Gefüge 
gegenüber dem ferritischen Gefüge erklärt (Abb. 21). Die Oktaederlücke im 
austenitischen Gefüge weist einen Innenradius von 0,52 · 10-10 m auf und ist damit 
fast doppelt so groß wie die Tetraederlücke mit einem Innenradius von 0,28 · 10-10 m 
[Rie78]. Das Wasserstoffatom wird demnach bevorzugt in Oktaederlückenplätze 
eingebaut. 
2.2.3. Wasserstoffsenken 
Unterhalb von 300°C wird das Wasserstoffatom nicht nur in den 
Zwischengitterplätzen eingebaut, sondern es kommt vermehrt zu Wechselwirkungen 
zwischen dem Wasserstoffatom und Gefügeinhomogenitäten, sogenannten Senken, 
die im Englischen häufig traps genannt werden. In der Literatur werden als Senken 
für Wasserstoff folgende Gitterdefekte genannt: Fremdatome, Karbide, 
Versetzungen, Leerstellen, Korngrenzen sowie die Grenzfläche zwischen Martensit 
Theoretische Grundlagen  37 
 
und Restaustenit, lokale Gitteraufweitungen in Folge von inneren oder äußeren 
Spannungen, Mikrorisse und Poren [Ori70, Pre80, Rie82, Pre83]. Die Anwesenheit 
von Wasserstoffsenken führt zum Teil zu einer erheblichen Differenz zwischen der 
Gleichgewichtskonzentration, die sich nach dem Sievertschen Gesetz (Gleichung 
2.21) in einem idealen, fehlerfreien Gefüge einstellt, und der realen 
Wasserstoffkonzentration [Rie78, Hir80, Lan02]. 
c? = L? 	 ∙ 	?p??  2.21 
Für das Werkstoffverhalten ist aber nicht nur die Menge an Wasserstoff im Gefüge 
ausschlaggebend, sondern auch dessen Bindungszustand. Das Wasserstoffatom 
liegt entweder als diffusionsfähiges Ion, als gebundenes (neutrales) Atom oder nach 
der Rekombination als molekularer Wasserstoff (nicht diffusionsfähig) vor. Neben der 
Menge an Wasserstoff sind daher auch die Anzahl von Wasserstoffsenken sowie die 
von den einzelnen Senken ausgehenden Bindungskräfte von Bedeutung. Nach 
Oriani kann eine Einteilung der Wasserstoffsenken in reversible und irreversible 
Senken anhand der Bildungsenergien erfolgen [Ori70].  
 
Abb. 23: Schematische Darstellung der für einen Platzwechsel notwendigen 
Aktivierungsenthalpien unter dem Einfluss von Wasserstoffsenken, ∆HS = 
Sattelpunktenthalpie, ∆HT = Aktivierungsenthalpie der Wasserstoffsenke, 
∆GT = Reaktionsenthalpie, ∆HDiff = Aktivierungsenthalpie für Diffusions-
















Zur Verdeutlichung sind in Abb. 23 die einzelnen Energieniveaus dargestellt, die 
notwendig sind, um im gestörten und ungestörten Gitterbereich eine Diffusion des 
Wasserstoffatoms zu ermöglichen. Für einen regulären Platzwechsel im ungestörten 
Bereich ist nach Riecke eine Aktivierungsenergie ∆HDiff = 4,2 kJ/mol notwendig 
[Rie78]. Befindet sich das Wasserstoffatom aber in unmittelbarer Nähe einer Senke, 
reicht aufgrund des verzerrten Werkstoffbereiches eine geringere 
Aktivierungsenergie (Sattelpunktenthalpie) von ∆HS für einen Platzwechsel aus. Das 
niedrigere Energieniveau der Senke gegenüber dem ungestörten Gitter wirkt sich in 
der Energiebilanz des Wasserstoffes als Energiegewinn ∆GT aus. Um die 
Wasserstoffsenke wieder zu verlassen, muss die Aktivierungsenergie ∆HT 
mindestens der Summe aus dem Energiegewinn ∆GT und der Sattelpunktenthalpie 
∆HS erreichen (∆HT = ∆GT + ∆HS). Der Energiegewinn ∆GT ist somit ein Maß für die 
Unterscheidung von Wasserstoffsenken. Zu den irreversiblen, tiefen Senken 
(∆GT > 50 kJ/mol) zählen demnach Hohlräume, innere Phasengrenzen, z. B. zu AlN, 
Fe3C und TiC, oder Kerne von Mischversetzungen [Hir80, Wen00, Gib80]. Ein Lösen 
des Wasserstoffes aus tiefen Senken ist nur durch die externe Aktivierung, z. B. 
durch eine Temperaturerhöhung möglich. Reversible, flache Wasserstoffsenken 
(∆GT < 30 kJ/mol) wie interstitiell eingebaute Fremdatome oder aufgeweitete 
Gitterbereiche um Versetzungen kann das Wasserstoffatom mit einer geringen 
Erhöhung der Aktivierungsenergie wieder verlassen [Hir80, Rie84]. In jedem Fall ist 
mit einer Rekombination des als Ion diffundierenden Wasserstoffes zu einem 
ungeladenen Atom bei der Einlagerung in Wasserstoffsenken zu rechnen [Kae79]. 
Alternativ berücksichtigt Pressouyre zur Charakterisierung der Wasserstoffsenken 
ihre Bindungsart [Pre79]. Wie in Abb. 24 dargestellt, werden dabei drei Fälle 
unterschieden: In Abb. 24 (a) und (b) ist ein Sprung von Position C nach B und 
anschließend nach A am wahrscheinlichsten, denn sowohl im ungestörten 
Kristallgitter (a) als auch im gestörten Gitterbereich (b) ist die notwendige 
Aktivierungsenergie von C nach A geringer als von A nach C. Die Energiedifferenz 
im ungestörten Gitter ist dabei auf anziehende Kräfte zurückzuführen, die das 
Wasserstoffatom in eine bestimmte Richtung lenken. Wirkt die anziehende Kraft nur 
auf einer definierten Strecke Di, wie in Abb. 24 (c) gezeigt, entsteht ebenfalls eine 
Senke für das Wasserstoffatom. Derartige Kräfte werden z. B. von 
Spannungskonzentrationen und von Gradienten in der Temperatur oder im 
chemischen Potenzial erzeugt. Diese Konzentrationsänderung führt zu einer 
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Änderung des Aktivierungszustandes und kann dadurch eine Kraft auf das 
Wasserstoffatom ausüben. Außerdem reagiert das Wasserstoffatom auf Änderungen 
im elektrischen Feld, da es, wie bereits beschrieben, als Ion diffundiert. In Abb. 24 (d) 
ist eine physikalische Senke gezeigt, wie sie von Großwinkelkorngrenzen oder an 
der Phasengrenze zu Ausscheidungen gebildet wird. Physikalische Senken üben 
keine anziehenden Kräfte auf das Wasserstoffatom aus, es bleibt daher dem Zufall 
überlassen, ob ein Wasserstoffatom auf eine physikalische Senke trifft. 
Üblicherweise wird sich im realen Gefüge eine Überlagerung von anziehender und 
physikalischer Wirkungsweise der Senken ergeben (Abb. 24 e), diese lassen sich nur 
im Fall eines dominierenden Mechanismus in physikalische oder anziehende 
Wasserstoffsenke unterteilen [Pre79].  
 
Abb. 24: Charakterisierung der Wasserstoffsenken nach ihrer Bindungsart [Pre79] 
Der Diffusionskoeffizient von Wasserstoff wird also von einer Vielzahl an Parametern 
beeinflusst. Dieses gilt umso mehr, wenn die Temperatur unter 300°C sinkt, da dann 







Abknicken der Arrhenius-Geraden, was bei der Extrapolation des 
Diffusionskoeffizienten häufig nicht berücksichtigt wird. In der Literatur existert daher 
eine große Anzahl von Diffusionskoeffizienten, die für den Bereich um die 
Raumtemperatur um mehrere Zehnerpotenzen divergieren. Abb. 25 gibt eine 
Übersicht über das Streuband veröffentlichter Diffusionskoeffizienten. 
 
Abb. 25: Übersicht von Diffusionskoeffizienten von Wasserstoff in Stahl [Haum87] 
Die Legierungselemente des Stahls haben einen großen Einfluss auf das Verhalten 
des Wasserstoffs. Aufgrund ihrer vom Eisen verschiedenen Atomradien beeinflussen 
sie teilweise in erheblichem Maße die Gitterparameter, was wiederum Auswirkungen 
auf den Diffusionskoeffizienten und die Wasserstofflöslichkeit hat. Ausgehend von 
einem wasserstofffreien Gefüge, steigt die Wasserstofflöslichkeit mit dem Gehalt an 
Nickel, während gleichzeitig der Diffusionskoeffizient sinkt. Der Grund hierfür liegt in 
dem halbvollen Valenzband des Nickels, welches mit dem 1s-Elektron des 
Wasserstoffes aufgefüllt wird. Mit fortschreitender Beladung kommt es zu einer 
Sättigung dieses Effektes, weshalb die Wasserstofflöslichkeit abnimmt und der 
Diffusionskoeffizient zunimmt [Kuh01]. Riecke beobachtete in seinen 
Untersuchungen ebenfalls eine Abnahme des Diffusionskoeffizienten von 
Wasserstoff in Eisen mit zunehmender Verspannung des Gitters. Als Ursache führt 
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er die mit der Gitterverzerrung einhergehende Zunahme der mittleren 
Bindungsenergie an. [Rie88] 
Der Nachweis von Unterschieden in der lokalen Wasserstoffverteilung ist äußert 
schwierig, da sowohl eine ausreichende Nachweisempfindlichkeit als auch eine 
entsprechend hohe Auflösung notwendig ist, um eine Anreicherung in Kerben oder 
Rissspitzen nachzuweisen. Mit Hilfe von SIMS-Messungen an ferritisch-perlitischem 
Gusseisen, welches zuvor mit Wasserstoff beladen wurde, erkannten Takai et al., 
dass die Gefügebestandteile unterschiedlich stark ausgeprägte Bindungen mit dem 
Wasserstoff eingehen. Bei einer Temperatur um 100°C effundiert der Wasserstoff 
ausschließlich aus dem Ferrit, während bei einer Temperatur von 200°C der 
Wasserstoff zusätzlich aus perlitischen Gefügebestandteilen effundiert [Tak02]. 
Murakami et al. verwendeten für die Bestimmung der Wasserstoffverteilung um einen 
rissauslösenden Einschluss ebenfalls SIMS, allerdings in einem „time of flight“ setup 
(ToF-SIMS) [Mur02b]. So konnte Wasserstoff direkt nach dem Versagen in der 
Umgebung des Einschlusses detektiert werden. Eine alternative Variante zur 
Bestimmung der Wasserstoffeffusion ist die Micro-Print-Technik, in der eine für die 
metallographische Analyse vorbereitete Probe nach der Beladung mit Wasserstoff in 
eine Emulsion mit Ag-Br-Kristallen getaucht wird. Der effundierende Wasserstoff 
reagiert mit dem Entwickler, wodurch die Austrittstelle markiert wird [Nag01]. Da 
dieses Verfahren aufgrund der radioaktiven Bestandteile in der Emulsion und der 
Entwicklung unter Lichtausschluss sehr aufwendig ist, verwendet Schober eine 
abgewandelte Methode, und zwar die Ag-Crystal-Decoration [Sch83]. Hierbei werden 
die Orte der Wasserstoffeffusion durch Silberablagerungen markiert, die sich 
anschließend im REM nachweisen lassen. Die für die Reduktion der verwendeten 
Markerlösung (AgCN) notwendigen Elektronen werden vom effundierenden 
Wasserstoffatom bereitgestellt. Alle aufgezeigten Varianten sind allerdings nicht in 
der Lage, die Wasserstoffeffusion quantitativ zu erfassen. 
2.2.4. Effusion von Wasserstoff 
Grundsätzlich sind es die gleichen Mechanismen wie bei der Wasserstoffaufnahme, 
die auch bei der Wasserstoffeffusion beobachtet werden. Einen entscheidenden 
Einfluss auf den Zeitraum der Effusion hat allerdings der Zustand, in dem der 
Wasserstoff im Kristallgitter vorliegt. Wasserstoff kann atomar als diffusionsfähiges 
Ion, in Wasserstoffsenken als neutrales Atom gebunden oder in Hohlräumen als 
42 
rekombiniertes, nicht diffusionsfähiges Molekül vorkommen. Für den Fall der Effusion 
des rekombinierten Wasserstoffmoleküls aus der Probe müssen nach Streng et al. 
folgende Schritte ablaufen [Str87]: 
a) Diffusion des Wasserstoffmoleküls an die metallisch blanke Oberfläche der 
Pore und anschließende Adsorption 
b) Dissoziation und Chemiesorption des Moleküls bzw. des Atoms 
c) Absorption des H-Atoms 
d) Diffusion über Zwischengitterplätze 
e) Durchtritt der Grenzfläche Metall/Deckschicht 
f) Diffusion in der Deckschicht 
g) Durchtritt der Grenzfläche Deckschicht/Umgebung, H-Atome gehen von den 
interstitiell gelösten in den chemisorbierten Zustand über 
h) Rekombination der H-Atome zu molekularem Wasserstoff und Desorption in 
das Umgebungsmedium 
Diese Vorgänge konnte Lange auch noch nach 1,5 Jahre in einem zuvor mit 
Wasserstoff beladenen Werkstoff nachweisen [Lan69]. 
Die Effusionsgeschwindigkeit wird demnach, neben der schon betrachteten reinen 
Diffusion, zusätzlich von der Dauer des Grenzflächendurchtrittes und der Dauer der 
Rekombination bestimmt. Bei der Lagerung von Stahl an Umgebungsluft ist aufgrund 
des sehr niedrigen Wasserstoffpartialdruckes in der Atmosphäre 
(pH = 5,3 · 10-4 mbar) anzunehmen, dass die Rekombination und die Desorption nicht 
signifikant von den Gasmolekülen in der Luft beeinflusst werden. Nach Fromm und 
Gebhardt können für die Effusion daher die Zeitgesetze unter 
Hochvakuumbedingungen angewendet werden (Gleichung 2.22 bis 2.28) [Fro76]. 
Diffusion: 
ln(c/c?) = −k? ∙ t + ln k´ 2.22 
k? = k? ∙ D 2.23 
D =	D? ∙ exp(−Q?/RT) 2.24 
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Grenzflächendurchtritt: 
ln(c/c?) = −k? ∙ t  2.25 
k? = (F/V) ∙ k? ∙ exp(−Q?/RT)  2.26 
Rekombination: 
c?/c = k? ∙ c? ∙ t + 1  2.27 k? = (O/V) ∙ k? ∙ exp(−Q?/RT)  2.28 
Untersuchungen von Streng et al. ergaben, dass in einem Temperaturbereich von 
20 bis 50°C das Effusionsverhalten für einen gewissen Zeitraum nach der Beladung 
dem Zeitgesetz der Rekombination folgt. Dennoch hat die Temperatur einen großen 
Einfluss auf die Effusionsgeschwindigkeit, wie aus Abb. 26 hervorgeht. Bei 
Temperaturen um 200°C wird die Effusion zunächst vom Zeitgesetz der Diffusion 
bestimmt, bis die sich bildende Oxidschicht auf der Oberfläche die Effusion immer 
stärker behindert [Str87]. Nach Fromm findet eine rein diffusionskontrollierte Effusion 
erst ab einer Temperatur von 400°C statt [Fro76]. Unterhalb dieser Temperatur kann 
die Effusion über einen effektiven Diffusionskoeffizienten beschrieben werden, der 
sowohl den Grenzflächendurchtritt als auch die Rekombination berücksichtigt. Dieser 
nähert sich mit steigender Temperatur dem theoretischen Diffusionskoeffizienten, 
welcher für die Effusion im idealen Kristallgitter gilt.  
 






















2.2.5. Einfluss von Wasserstoff auf die Festigkeit 
Der Einfluss des Wasserstoffes auf die Festigkeit wird seit langem untersucht und ist 
bis heute Gegenstand der Forschung. Grund hierfür sind die äußerst komplexen 
Wechselwirkungen des Wasserstoffes mit dem Kristallgitter, die nicht nur von dem 
Gefüge sondern auch von dem Zustand, in dem der Wasserstoff im Gefüge vorliegt, 
abhängen. Die Schädigungen, die daraus resultieren, sind ebenso vielschichtig. Ein 
wasserstoffbedingtes Versagen des Werkstoffes muss nicht zwangsläufig mit einer 
äußeren Belastung einhergehen, genauso kann die Wasserstoffaufnahme ohne eine 
mechanische Belastung stattfinden [Tro01]. Abb. 27 zeigt eine Auswahl von 
wasserstoffbeeinflussten Werkstoffschädigungen, auf deren Mechanismen im 
Folgenden näher eingegangen wird. 


















Abb. 27: Physikalische Werkstoffschädigungen durch Wasserstoff [Tro01] 
Das Phänomen der Blasenbildung wird überwiegend bei unlegierten Stählen mit 
geringer Festigkeit beobachtet und kann auf zwei Ursachen zurückgeführt werden:  
1. Bei hohen Wasserstoffdrücken von 1 bis 1000 bar, kann es in einem 
Temperaturbereich von 300 bis 600°C zu einer Methanbildung im 
Werkstoffvolumen kommen. Der atomar diffundierende Wasserstoff 
rekombiniert dabei in ausreichend großen Gitterstörstellen zu molekularem 
Wasserstoff und reagiert nach Gleichung 2.29 mit Kohlenstoff aus den 
Eisenkarbiden zu Methangas [Neu87]. Dabei entsteht ein Innendruck in der 
Störstelle, der die lokale Festigkeit übersteigt und so zu einer 
Werkstofftrennung führt. Nahe der Oberfläche können sich auf diese Weise 
Druckblasen ausbilden. Die Methanbildung und damit letztendlich auch das 
beschleunigte Werkstoffversagen lassen sich wirkungsvoll vermeiden, indem 
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der Kohlenstoff von starken Karbidbildnern wie Molybdän oder Chrom 
gebunden wird.  C?? + 	2	H? =	CH?  2.29 
2. Eine Bildung von Blasen wird häufig auch beim Beizen der 
Werkstückoberfläche beobachtet, weshalb sie vor allem bei galvanischen 
Prozessen als Beizblasen bezeichnet werden. In diesem Fall ist die 
Werkstofftrennung auf den erhöhten Druck in Folge der 
Wasserstoffmolekülbildung zurückzuführen.  
Der Begriff wasserstoffinduzierte Risskorrosion (engl. hydrogen induced corrosion, 
„HIC“) beschreibt eine Werkstofftrennung im Volumen, die auf die Kombination einer 
kritischen Konzentration an Wasserstoff und inneren Spannungen zurückzuführen 
ist. Die vielseitigen Randbedingungen, unter denen wasserstoffinduzierte 
Risskorrosion zu beobachten ist, haben dazu geführt, dass heute noch weitere 
Begriffe für diesen Vorgang verwendet werden. Findet beim Schweißen eine 
Werkstofftrennung in Folge des Zusammentreffens von Wasserstoff und 
Schweißeigenspannungen statt, so wird häufig von Kaltrissen gesprochen. Der 
notwendige Wasserstoff wird dabei z. B. über eine unzureichende 
Schweißnahtabdeckung aus der Feuchtigkeit der Umgebung oder über eine feuchte 
Stabelektrode in das Schweißbad eingebracht. Gleichzeitig kann die Festigkeit von 
härtbaren Werkstoffen aufgrund der hohen Abkühlgeschwindigkeit beim Fügen auf 
ein für die Wasserstoffversprödung kritisches Maß ansteigen. Kaltrisse können daher 
sowohl in der Wärmeeinflusszone als auch im Schweißgut auftreten [Sta96]. Mit 
Flocken werden die Werkstofftrennungen bezeichnet, die vor allem bei der 
Herstellung von großen Guss- und Schmiedestücken entstehen. Sowohl in der 
Schmelze als auch im Austenit ist die Wasserstofflöslichkeit deutlich größer als im 
Ferrit. Bei der Abkühlung diffundiert der Wasserstoff daher bevorzugt zum Austenit. 
Dieser Vorgang stabilisiert die verbleibenden austenitischen Bereiche bis zu sehr 
tiefen Temperaturen, bevor es schließlich zum Umklappen des kubisch-
flächenzentrierten Austenits in kubisch-raumzentrierten Ferrit kommt. Die enorme 
Übersättigung des Ferrits mit Wasserstoff hat dann ein Aufreißen des Gefüges in den 
ehemaligen Austenitbereichen zur Folge.  
Die wasserstoffinduzierte Spannungsrisskorrosion (hydrogen induced stress 
corrosion cracking, HSCC) setzt, entgegen der zuvor beschriebenen Mechanismen, 
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eine äußere Belastung sowie ein korrosiv wirkendes Umgebungsmedium voraus. 
Durch die Diffusion von Wasserstoffatomen in Bereiche lokaler 
Spannungsüberhöhung wird das Verformungsvermögen zunächst reversibel, später 
irreversibel verringert. Die Folge sind Mikrorisse, die sich senkrecht zur maximalen 
Hauptspannungsrichtung ausbreiten [Tro01]. Vor allem hochfeste Stähle sind anfällig 
für diese Art der Schädigung, da ein Spannungsabbau aufgrund ihrer geringen 
Duktilität nicht möglich ist [Din09]. Dagegen sind weniger feste Werkstoffe in der 
Lage, Spannungsspitzen an Kerben durch plastisches Fließen abzubauen, sodass 
eine kritische Spannung nicht erreicht wird [Poe76, Ste82]. Austenitische Gefüge 
zeigen keine Anfälligkeit für die wasserstoffinduzierte Spannungsrisskorrosion, 
solange es nicht zu einer spannungsinduzierten Martensitumwandlung kommt 
[Rie78]. 
Die Drucktheorie, welche die Blasenbildung an weichen Werkstoffen anhand von 
relativ hohen Gleichgewichtspartialdrücken des Wasserstoffes und daraus 
resultierender Werkstofftrennung erklärt, versagt bei der Anwendung auf hochfeste 
Werkstoffe. Die für die Werkstofftrennung in solchen Stählen notwendigen Drücke 
können in einem intakten Kristallgitter nicht erreicht werden. Aus diesem Grund 
entwickelte Troiano zur Beschreibung der Rissinitiierung durch Wasserstoff die 
Dekohäsionstheorie (Hydrogen Enhanced Decohesion, HEDE), welche auch heute 
noch als wesentlicher Mechanismus angesehen wird [Mor58, Tro60, Whi65]. Die 
Grundlage dieser Modellvorstellung ist die Reduktion der Bindungskräfte zwischen 
den Eisenatomen durch das Wasserstoffatom. Da das Wasserstoffatom als Ion durch 
das Kristallgitter diffundiert, hat es sein Elektron an das Elektronengas des 
Metallgitters abgegeben. Durch die Erhöhung der Elektronenkonzentration kommt es 
gleichzeitig zu einer Steigerung der Abstoßungskräfte von Eisenatomen. Messmer et 
al. konnten 1985 den Einfluss von Wasserstoff auf die Valenzelektronenbanddichte 
mittels quantenmechanischer Modellrechnungen für ein Atomaggregat aus 14 
Nickelatomen erstmals quantitativ erklären [Mes85]. Abb. 28 zeigt die errechneten 
Linien konstanter Valenzelektronenbanddichte für das ungestörte Gitter (links) und 
für den Fall eines leicht außerhalb der Mitte der Elementarzelle positionierten 
Wasserstoffatoms (rechts).  
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Abb. 28: Errechnete Linien mit konstanter Valenzelektronenbanddichte für 14 
Nickelatome mit Schnitt in der (110)-Ebene, links: ungestört, rechts: 
Wasserstoffatom in der Elementarzelle [Neu87] 
Es wird ersichtlich, dass die Anwesenheit des Wasserstoffatoms die Ladungsdichte 
und damit die Bindungsverhältnisse verändert. Diese Erkenntnis bestärkt die 
Annahme von Oriani et al., dass das Wasserstoffatom bevorzugt in elastisch 
aufgeweitete Gitterbereiche diffundiert, da hier die Wechselwirkungen minimal sind 
[Ori70, Wri70, Ori72, Ori74, Ori79]. Wird infolge weiterer Wasserstoffdiffusion eine 
kritische Wasserstoffkonzentration überschritten, kann es zu einem rein elastischen 
Versagen kommen. In Zugversuchen wurde eine Zunahme der 
Wasserstoffempfindlichkeit mit abnehmendem Kerbradius festgestellt [Wal71, Har96, 
Wan05]. Dieses Verhalten ist auf die mit abnehmendem Kerbradius steigende lokale 
Beanspruchung und die damit einhergehende stärkere elastische Gitteraufweitung 
zurückzuführen. 
Trotz der umfangreichen Untersuchungen und sehr gut ausgearbeiteten 
Zusammenhänge konnte die Dekohäsionstheorie bis heute nicht experimentell 
nachgewiesen werden. Von Beachem wurde daher ein weiteres Modell vorgestellt, 
welches konträr zur Dekohäsionstheorie davon ausgeht, dass Wasserstoff die 
Versetzungsbildung stimuliert und so lokal ein plastisches Fließen ermöglicht 
[Bea72]. Weitere Autoren gehen ebenfalls davon aus, dass der diffusible Wasserstoff 
die Wechselwirkungen von Versetzungen und Hindernissen reduziert, wodurch die 
Versetzungsbewegung erleichtert wird [Mat81, Rob86, Bir94, Fer98]. Aufgrund der 
unterstützenden Wirkung des Wasserstoffes wird dieses Modell mit HELP (Hydrogen 
Enhanced Localized Plasticity) bezeichnet. 2001 gelang Robertson der Nachweis 
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des HELP-Mechanismus im TEM [Rob01]. Bei seinen Untersuchungen stellte er eine 
stärkere Zunahme der Versetzungsdichte und der Versetzungsbeweglichkeit fest, 
wenn die plastische Dehnung der Probe statt im Vakuum in einer 
Wasserstoffatmosphäre aufgebracht wurde. Es ist jedoch fraglich, inwieweit sich 
diese Ergebnisse von dünnen Folien (< 200 nm) auf größere Proben oder Bauteile 
übertragen lassen. Derzeit sind keine Anstrengungen bekannt, dieses Modell in die 
Bestimmung bruchmechanischer Kenngrößen einfließen zu lassen. 
Mit der Entwicklung des Nanoindenters steht ein Prüfgerät zur Verfügung, welches 
die unterschiedlichen experimentellen Methoden, die zu den beiden 
widersprüchlichen Modellvorstellungen geführt haben, verbindet. Durch diese 
Technik ist es möglich, die Versetzungsbildung und -bewegung in situ an einem 
Volumenkörper bei gleichzeitiger Lasteinwirkung zu untersuchen. Überschreitet die 
aufgebrachte Indenterlast die Fließgrenze des Materials, kann die Bildung von 
Versetzungen beobachtet werden. Der einsetzende Fließprozess äußert sich durch 
einen sprunghaften Abfall in der Last-Dehnungskurve. Die verwendeten Proben sind 
dabei so dick, dass bei der Belastung mehrere Gleitsysteme angesprochen werden 
können, was bei der in-situ-Zugprüfung von sehr dünnen Proben im TEM nicht der 
Fall ist. Der geringe Radius der Indenterspitze von 20 nm bis 10 µm erlaubt 
weiterhin, das Verhalten einzelner Gefügebestandteile zu charakterisieren. Erste 
Untersuchungen an zuvor mit Wasserstoff beladenen Proben führten zu der 
Erkenntnis, dass Wasserstoff die für die Nukleation notwendige Indenterlast 
gegenüber unbeladenen Proben verringert. Als Ursache hierfür wird eine 
Reduzierung des Schubmoduls unter Wasserstoffeinfluss angesehen [Bah02, 
Bah03, Nib06]. Gao verwendete als Probenmaterial Eiseneinkristalle, wobei er eine 
erhöhte Bildung von Versetzungen beobachtete, wenn die Proben mit Wasserstoff 
beladen waren [Gao06]. Einen Schritt weiter gingen Vehoff und Barnoush. Sie 
entwickelten ein Verfahren, das eine kontinuierliche Wasserstoffbeladung während 
der Nanoindentation zulässt [Bar06, Bar08, Veh10]. Nach der kathodischen 
Polarisation der Probe in einem Elektrolyten fand die Bildung von Versetzungen 
aufgrund der Diffusion des Wasserstoffes zeitversetzt statt. Die Verringerung der zur 
Bildung notwendigen Enthalpie kann demnach als Maß für die Wasserstoffanfälligkeit 
angesehen werden. Zusätzlich können auf diesem Weg Diffusionskoeffizienten für 
die einzelnen Phasen ermittelt werden. 
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2.3. Eigenspannungen  
In Folge des Herstellungsprozesses weisen Bauteile über den Querschnitt 
mechanische Spannungen unterschiedlicher Höhe auf, sogenannte 
Eigenspannungen. Unter Eigenspannungen werden die Ursachen der elastischen 
Gitterverzerrungen verstanden, die ohne äußere Last in Bauteilen und Proben 
vorhanden sind. Diese inneren Spannungen müssen daher immer im Gleichgewicht 
zueinander stehen. Grundsätzlich können Eigenspannungen auf zwei Wegen 
erzeugt werden: 
1. Beim Härten von Bauteilen treten unvermeidlich Temperaturdifferenzen über 
den Querschnitt der Probe auf, die aufgrund der Abhängigkeit des 
spezifischen Volumens von der Temperatur zu Wärmespannungen führen. 
Demnach entstehen beim Erwärmen des Bauteils infolge der 
Volumenzunahme Druckspannungen im Randbereich und Zugspannungen im 
Kernbereich. Trotz der stärkeren Abnahme der Warmzugstreckgrenze im 
Randbereich kann davon ausgegangen werden das es zunächst zu einer 
plastischen Verformung im Kernbereich kommt, da der Werkstoff höhere 
Druck- als Zugspannungen ohne plastische Verformung erträgt. Einen 
zusätzlichen Einfluss hat die zu unterschiedlichen Zeiten einsetzende 
Gefügeumwandlung, die ebenfalls mit einer Änderung des spezifischen 
Volumens einhergeht. 
2. Die mechanische Bearbeitung von Bauteilen vor allem nach der 
Wärmebehandlung beeinflusst ebenfalls die Ausbildung von 
Eigenspannungen. Als typisches Beispiel sei hier das Schleifen aufgeführt. 
Die im Idealfall in Folge des Schleifprozesses im Randbereich eingebrachten 
Druckeigenspannungen beruhen auf einer Überlagerung von thermischen und 
mechanischen Effekten [Sch73]. Durch die thermische Belastung, 
hervorgerufen durch die Reibwärme, kann sowohl ein zuvor erfahrenes 
Verzugspotenzial ausgelöst werden, aber auch ein weiteres generiert werden. 
Die Erwärmung der Probenoberfläche führt zu einer lokal begrenzten 
Ausdehnung des Materials und damit zu Druckeigenspannungen in diesem 
Bereich. Wird dabei die durch die erhöhte Temperatur erniedrigte Fließgrenze 
des Materials überschritten, bleiben nach der Abkühlung 
Zugeigenspannungen zurück [Tön95]. Weiterhin kommt es durch den 
Anpressdruck der Schleifscheibe zu Druckspannungen senkrecht zur 
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Oberfläche und durch das eindringende Schleifkorn zu Zugspannungen im 
oberflächennahen Bereich, hierbei wird ebenfalls die Warmfließgrenze des 
Materials überschritten. Nach der Abkühlung bleiben Druckeigenspannungen 
zurück, da das plastisch verformte Gefüge einen erhöhten Platzbedarf 
aufweist [Den11]. Bei der Schwingprüfung kommt es zu einer Überlagerung 
dieser Eigenspannungen und der Lastspannung aus der äußeren Belastung.  
Zur Bestimmung der Eigenspannung wird die Tatsache ausgenutzt, dass bei einem 
idealen Kristallaufbau die Netzebenen in einem periodischen Abstand von 10-8 bis 
10-9 m zueinander liegen. Mögliche Eigenspannungen führen zu einer Veränderung 
dieser für den jeweiligen Werkstoff charakteristischen Abstände. Mit Hilfe von 
monochromatischer Röntgenstrahlung, deren Wellenlänge im Bereich der 
Netzebenenabstände liegt, ist es möglich, den Grad der Verzerrung zu bestimmen. 
Nach dem Braggschen Gesetz kann die Änderung der Netzebenenabstände nach 
der Gleichung 2.30 aus der Änderung des Braggwinkels ermittelt werden. 
dΘ = Θ − Θ? = −tanΘ? ?d − d?d? ?  2.30 
Die Bestimmung der Eigenspannung aus den ermittelten Dehnungen kann dann 
nach dem sin2ψ-Verfahren erfolgen. Eine ausführlichere Darstellung des 
Messverfahrens wird in den Arbeiten von Tietz vorgenommen [Tie80]. 
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3. Werkstoffe und Methoden 
3.1. Untersuchte Werkstoffe 
Die Untersuchungen wurden an dem für die Wälzlagerindustrie typischen Stahl 
100Cr6 durchgeführt, der über zwei unterschiedliche Herstellrouten produziert wurde. 
Für den überwiegenden Teil der Schwingfestigkeitsuntersuchungen wurde ein 
typischer Wälzlagerstahl 100Cr6 verwendet, der jedoch einen deutlich erniedrigten 
Aluminiumgehalt gegenüber dem industriellen Standard aufweist und im Folgenden 
100Cr6AA genannt wird. Zur Bestimmung des Einflusses des Reinheitsgrades 
wurden zusätzliche Versuche an einer Ultra-Clean Variante dieses Stahles 
durchgeführt, die im Folgenden 100Cr6UC genannt wird. 
3.1.1. 100Cr6AA 
Die aluminiumarm desoxidierte Charge wurde als Strangguss mit einem Querschnitt 
von 475 x 340 mm gefertigt und anschließend zu Stabmaterial mit einem 
Halbzeugdurchmesser von 100 mm weiterverarbeitet. Daraus ergibt sich ein 
logarithmischer Umformgrad φ = -3. Die chemische Zusammensetzung wurde mittels 
Optischer Emissions-Spektroskopie (OES) analysiert und ist in Tabelle 1 dargestellt. 
Der Reinheitsgrad wurde sowohl nach der Norm DIN ISO 50602, wie auch im Kern 
und in einem Abstand von 20 mm vom Kern bestimmt. Die Ergebnisse sind in 
Tabelle 2 gezeigt. 
3.1.2. 100Cr6UC 
Als Vergleichsmaterial mit einer hohen Reinheit wurde eine im Vakuum 
umgeschmolzene Charge verwendet, wie sie auch industriell zur Anwendung kommt. 
Das Halbzeug dieser Charge hat einen Durchmesser in 80 mm. Die chemische 
Zusammensetzung ist in Tabelle 1 dargestellt. Der Reinheitsgrad wurde nur im 
Entnahmepunkt der Schwingfestigkeitsproben sowie im Kern gemessen. Die 
Ergebnisse vervollständigen die Tabelle 2. 
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Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung 
Tabelle 2: Reinheitsgrad der untersuchten Wälzlagerstähle
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Abb. 29: Bainitisierungsgrad und Längenänderung einer Schwingprobe im 
Salzbaddilatometer bei einer Haltetemperatur von 230°C nach einer 
Austenitisierung von 20 min bei 860°C 
Die gewählten Wärmebehandlungsparameter zur Erzielung eines unteren Bainits 
sowie des martensitisch gehärteten Gefüges können der Tabelle 3 entnommen 
werden. Für die Bainitisierung wurden zwei Salzbäder verwendet, wohingegen die 
martensitisch gehärteten Proben zunächst in einem Vakuumofen austenitisiert und 
anschließend im Öl abgeschreckt wurden. Das Anlassen fand in einem 
Luftumwälzofen statt. Die gewählte Temperaturführung ist Stand der Technik beim 
martensitischen Härten. Die nicht angelassenen Proben wurden bis zur Prüfung in 
flüssigem Stickstoff gelagert. 
Tabelle 3: Wärmebehandlungsparameter  
Gefüge Wärmebehandlungsparameter 
Bainit 860°C 20 min / 230°C 6 h / RT Luft 
Martensit 850°C 25 min / 60°C Öl / 180°C 2 h 
Martensit nicht angelassen 850°C 25 min / 60°C Öl / -196°C bis zur Prüfung 
3.3. Experimentelle Methoden 
Dem Ziel dieser Arbeit folgend, wurden zunächst Möglichkeiten für eine 
reproduzierbare Wasserstoffeinbringung untersucht. Anschließend fand die 













































Verfahren sowie die Methoden für die statische und zyklische Charakterisierung der 
Werkstoffeigenschaften werden im Folgenden näher beschrieben. 
3.3.1. Erhöhung des Wasserstoffgehaltes in den Proben 
Im Anlieferungszustand wurde im Halbzeug des Stahles 100Cr6AA ein 
Wasserstoffgehalt von 0,6 ± 0,1 ppm nachgewiesen. Die mechanischen Versuche 
sollten sowohl bei diesem niedrigen Wasserstoffgehalt, aber auch bei einem 
erhöhten Wasserstoffgehalt durchgeführt werden. Um dieses Ziel zu erreichen, 
wurden verschiedene Methoden zur Beladung der Proben hinsichtlich der 
eingebrachten Menge an Wasserstoff und dessen Verteilung im Werkstoff 
untersucht. Für die Beladungsversuche wurde die Standardstreifenprobe entwickelt, 
deren Einschnitte es ermöglichen, einzelne Segmente abzubrechen, sodass die 
Analyseergebnisse nicht durch eine Erwärmung oder notwendige Kühlschmierstoffe 
in Folge des Trennprozesses verfälscht werden. Für die Analysen wurden mehrere 
solcher Standardstreifenproben in axialer Richtung mittels Drahterodieren aus dem 
Halbzeug entnommen. Nach der Wärmebehandlung wurden die Proben geschliffen, 
um die typische Probenoberfläche zu simulieren. Die Abmaße der Streifenproben-
Standard sind in Abb. 30 dargestellt. 
 
Abb. 30:  Standardstreifenprobe für die Analyse des Wasserstoffgehaltes 
Für die Bestimmung der Verteilung des Wasserstoffes im beladenen Gefüge wurde 
die dünne Streifenprobe mit folgenden Abmessungen verwendet: 2 x 2 x 60 mm. Bei 
dieser Probenform wurde auf Einschnitte verzichtet, da ein Teilen der Probe im 
gehärteten Zustand alleine durch Abbrechen möglich ist. Zur Bestimmung des 
Wasserstoffgehaltes der Proben wurde ein Wasserstoffanalysator der Firma Eltra 
vom Typ ONH 2000 verwendet. Dieses Modell bestimmt den 
Gesamtwasserstoffgehalt in einer ca. 1 g schweren Probe. Zur Analyse wird das 
Probenstück über eine Schleuse dem Ofenraum zugeführt und dort vollständig 
aufgeschmolzen. Der dabei entweichende Wasserstoff wird mit dem Trägergas 
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Stickstoff über ein Honeywellchip geleitet, wobei dieser die Leitfähigkeit des 
Trägergases misst. Aus der Änderung der Leitfähigkeit kann anschließend der aus 
der Probe gelöste Wasserstoffgehalt bestimmt werden. 
Weiterhin wurde die Effusion des Wasserstoffes über Gelatine-Versuche in 
Anlehnung an Steiner überprüft, wie es in Streng beschrieben wurde [Str87]. Hierfür 
wurden beladene Probestücke der Streifenprobe in dünnflüssige Gelatine 
eingebettet. In der erhärteten Gelatine rekombiniert der aus der Probe austretende 
atomare Wasserstoff zu molekularem Wasserstoff. Die Diffusionsgeschwindigkeit des 
Wasserstoffgases (molekularer Wasserstoff) wird in der Gelatine so weit reduziert, 
dass eine Blasenbildung erkennbar wird. Die Dichte von gasförmigem Wasserstoff 
beträgt unter Normalbedingungen (T = 273 K, p = 101325 Pa) 
ρH = 89,88 · 10-9 g/mm3. Daraus ergibt sich, dass bei einem Probengewicht von 1 g, 
1 ppm Wasserstoff einem Volumen von 11,13 mm3 entspricht. Dieser Wert kann 
nach dem Gesetz von Gay-Lussac noch an die Prüfung unter Laborbedingungen bei 
20°C angepasst werden. Das Volumen des austretenden Wasserstoffes erhöht sich 
dadurch auf 12,08 mm3/ppm. 
Zusammenfassend gibt Tabelle 4 einen Überblick über die untersuchen Verfahren 
zur Erhöhung des Wasserstoffgehaltes und deren besondere Randbedingungen, die 
im Folgenden genauer beschrieben werden. 
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Tabelle 4: Angewandte Verfahren zur Erhöhung des Wasserstoffgehaltes 












des Austenitisierens:  
N2, CH3OH 
C-Pegel: neutral 
W2 Galvanisches Verzinken 
Standard-
streifenprobe 
Reinigung in konz. Salzsäure 
und Armohib® 18 
Verzinken in einem 
cyanidischen Zinkelektrolyten 
W3 Elektrolytische Beladung 
Standard-
streifenprobe 
Reinigung in Petroleumbenzin 
Beladung in einem Elektrolyten 
aus H2SO4 und Armohib18® 










Reinigung in Petroleumbenzin 
Beladung in einem Elektrolyten 
aus H2SO4 und Armohib® 18 
Probe fungiert Kathode 










Reinigung: Petroleumbenzin im 
Ultraschallbad / 2 min 
Beladung: 1,8 mmol/l H2SO4 + 
0,5 % Armohib® 18 / 20 h 
W6 Schwingprobe, 100Cr6UC 
Reinigung: Petroleumbenzin im 
Ultraschallbad / 2 min 
Beladung: 1,2 mmol/l H2SO4 + 
0,5 % Armohib® 18 / 20 h 
3.3.1.1. Wasserstoffeinbringung über die Wärmebehandlung 
Damit der Werkstoff bei seinem späteren Einsatz als Bauteil eine ausreichende 
Festigkeit und Härte aufweist, muss das Bauteil wärmebehandelt werden. Hierbei 
besteht die Möglichkeit, den Wasserstoffgehalt im Gefüge zu erhöhen. Die gewählte 
Ofenatmosphäre (Prozessatmosphäre) während der Austenitisierung setzt sich aus 
etwa 20 % Kohlenstoff, 40 % Stickstoff und 40 % Wasserstoff zusammen, wobei der 
Wasserstoff zum größten Teil molekular vorliegt und nur im Kontakt mit der 
Werkstoffoberfläche die Möglichkeit zur Dissoziation besteht [Str87]. Lediglich dieser 
dissoziierte atomare Anteil des Wasserstoffes ist in der Lage, in das austenitische 
Gefüge zu diffundieren. 
Zur Realisierung wurde eine Prozessatmosphäre mit einem C-Pegel gewählt, der 
weder zu einer Entkohlung noch zu einer Aufkohlung des Werkstoffes führt. Die 
untersuchten Wärmebehandlungsvarianten Bainitisieren und martensitisch Härten 
sind in Abb. 31 gegenübergestellt. Zum Bainitisieren wurden die Proben 20 min bei 
860°C in einer Ofenatmosphäre aus Stickstoff und Methanol austenitisiert, bevor sie 
direkt und ohne vorheriges Abkühlen in ein Salzbad umgesetzt wurden. Nach der 
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vollständigen Bainitisierung wurden die Proben unverzüglich in flüssigem Stickstoff 
gelagert, um eine Effusion des eingebrachten und möglicherweise diffusionsfähigen 
Wasserstoffes zu unterbinden. Zum martensitischen Härten wurden die Proben 
25 min bei 850°C in der gleichen Ofenatmosphäre austenitisiert und anschließend 
durch Abschrecken in Öl bei 60°C martensitisch gehärtet. Die Effusion des 
Wasserstoffes wurde auch in diesem Fall durch sofortiges Tiefkühlen mit flüssigem 
Stickstoff unterbunden. Ein Teil der martensitisch gehärteten Proben wurde vor dem 
Tiefkühlen 2 Stunden bei 180°C angelassen, um ein duktileres Gefüge, wie es in der 
Industrie Anwendung findet, einzustellen. 
 
Abb. 31:  Wärmebehandlung zur Wasserstoffeinbringung 
3.3.1.2. Wasserstoffeinbringung über die galvanische Verzinkung 
Als weitere Möglichkeit, den Wasserstoffgehalt im Gefüge reproduzierbar zu 
erhöhen, wurde die galvanische Verzinkung in Betracht gezogen. Zur Bestimmung 
des Wasserstoffeintrags in Folge des Verzinkungsprozesses wurden ebenfalls die 
beschriebenen Streifenproben verwendet. In einem ersten Schritt wurden die Proben 
in einem Bad aus konzentrierter Salzsäure und Armohib® 18, einem industriell 
eingesetzten Korrosionsinhibitor, elektrolytisch gereinigt. Dabei wurden die Proben 
Austenitisieren in 
N2-CH3OH-Atmosphäre 860 °C 20 min
Bainitisieren im Salzbad 
230 °C 6 h
Nach der Abkühlung unter 150 °C 
sofortige Lagerung in LN2 -196 °C
Austenitisieren in 




180 °C 2 h
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für 20 min im Wechsel kathodisch und anodisch mit einer Stromdichte von 
I°= 5 A/dm2 beaufschlagt. Es wurde darauf geachtet, dass die Probe im letzten 
Zyklus als Kathode geschaltet war. Im Anschluss fand die Verzinkung in einem 
cyanidischen Zinkelektrolyten der Firma Chemopur statt. Die hohe Stromdichte von 
I°= 5 A/dm2 sollte den Wasserstoffeintrag in die als Kathode geschaltete Probe bei 
der 20-minütigen Verzinkung erhöhen. Für einen gleichmäßigen Aufbau der 
Zinkschicht wurden um die mittig positionierte Probe 4 Elektroden angeordnet, die 
während der Verzinkung als Anode geschaltet wurden. 
3.3.1.3. Wasserstoffeinbringung über die elektrolytische Beladung 
Als dritter Ansatz zur Einbringung von Wasserstoff wurde die Erhöhung des 
Wasserstoffgehaltes durch elektrolytische Beladung verfolgt. Vor der eigentlichen 
Beladung wurden die Streifenproben 2 min in Petroleumbenzin im Ultraschallbad 
gereinigt. Die Beladung erfolgte in einem Elektrolyten mit variierender Konzentration 
an Schwefelsäure (H2SO4) und Armohib® 18, einem industriell eingesetzten 
Korrosionsinhibitor. Als Anode fungierte ein spiralförmig gebogener 2 mm starker 
Draht aus dem Werkstoff 1.4301, während die zu beladende Streifenprobe oder die 
Schwingprobe als Kathode, mittig in der Spirale positioniert, geschaltet war. 
Zwischen Anode und Kathode wurde eine konstante Spannung von 2,5 V angelegt. 
Die Beladung erfolgte über einen Zeitraum von 20 h. Der verwendete Aufbau, wie er 
auch für die Beladung der Schwingproben zum Einsatz kam, ist in Abb. 32 gezeigt. 
Die anhand der Versuche an Streifenproben ausgewählten Beladungsbedingungen 
wurden anschließend an Probestücken aus dem Zentrum der Schwingproben 
validiert. Für die Beladung der Schwingproben aus dem Stahl 100Cr6AA bestand der 
Elektrolyt aus 0,0018-molarer Schwefelsäure und 0,5 % Armohib® 18. Zur 
Einstellung desselben Wasserstoffgehaltes in den Schwingproben aus dem Material 
100Cr6UC wurde ein Elektrolyt mit 0,0012-molarer Schwefelsäure und 0,5 % 
Armohib® 18 verwendet.  
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Abb. 32: Schematische Darstellung der elektrolytischen Beladung der Streifenprobe 
3.3.2. Zugversuch 
Die statischen mechanischen Eigenschaften wurden in Zugversuchen auf einer 
servohydraulischen Zugprüfmaschine der Bauart Schenck RM 250 ermittelt. Die 
Form der Zugprobe ist an die DIN 50125, Form D, angelehnt. In Abb. 33 ist die 
verwendete Zugprobe dargestellt. Nach dem Drehen wurden die Proben 
entsprechend Kapitel 3.2 wärmebehandelt und anschließend geschliffen, um die 
notwendige Oberflächenrauheit einzustellen und den Verzug zu minimieren. 
Zusätzlich zum Maschinenweg und der Zugkraft wurden die Dehnung der Probe mit 
einem Dehnungs-Mess-Streifen (DMS) und der Weg der Einspannvorrichtung mit 
einem induktiv arbeitenden Wegaufnehmer protokolliert. Zur Bestimmung des 
Einflusses der Wasserstoffbeladung wurde ein Teil der Proben direkt vor der 
Prüfung, nach den Randbedingungen in Kapitel 3.3.1.3, mit Wasserstoff beladen und 
anschließend bis zum Bruch belastet.  
 











3.3.3. Bestimmung des dynamischen Elastizitätsmoduls 
Aufgrund der für die Schwingprüfung verwendeten Ultraschall-Schwingprüftechnik 
musste der dynamische Elastizitätsmodul beider Werkstoffchargen bestimmt werden, 
um die Prüfmaschine kalibrieren zu können. Die notwendigen Untersuchungen 
wurden an der Universität Erlangen am Lehrstuhl für Werkstoffwissenschaften von 
Herrn Dr. Höppel durchgeführt. Für die Analyse wurden mittels Drahterosion mehrere 
Prüfkörper in axialer und radialer Richtung aus dem Halbzeug entnommen und 
bainitisch gehärtet. Abschließend wurden die Proben auf das Fertigmaß von 
5 x 5 x 50 mm geschliffen. Zur Ermittlung des dynamischen Elastizitätsmoduls nach 
Gleichung 3.1 muss zunächst die Resonanzfrequenz bestimmt werden. Dafür 
wurden die Proben in einer Vakuumkammer auf zwei Kohlefaserschlaufen gelagert. 
Über die erste Schlaufe wird die Probe mit unterschiedlichen Frequenzen angeregt, 
während die zweite Schlaufe die Antwort der Probe registriert. Im Falle einer 
Resonanzfrequenz verstärkt sich die Antwort der Probe bis zu einem Maximum.  
E????= 4·ρ·l? ∙ f??,?????n?? ∙ K?   3.1 
Weiterhin wird mit n die Schwingungsordnung beschreiben, wobei n = 1 die 
Grundschwingung bedeutet. KL ist ein Korrekturfaktor für die Probengeometrie, die 
Wellenlänge und die Querkontraktionszahl. 
3.3.4. Schwingfestigkeitsuntersuchung 
3.3.4.1. Randbedingungen der Schwingfestigkeitsuntersuchung 
Um Schwingspielzahlen von 108 bis 109 in einem vertretbaren Zeitrahmen zu 
erreichen und dabei statistisch abgesicherte Ergebnisse zu erzielen, ist eine 
neuartige Prüftechnik eingesetzt worden. Mithilfe der Ultraschall-Schwingprüftechnik, 
wie sie z. B. von der Universität BoKu Wien angeboten wird, können bis zu 109 
Schwingspiele in 14 Stunden erreicht werden. Dieses wird durch eine Prüffrequenz 
von 20.000 Hz als Folge einer piezoelektrischen Anregung ermöglicht. Im Rahmen 
dieser Arbeit wurden zwei Prüfsysteme eingesetzt:  
1. Ein Prüfsystem für die wechselnde Belastung (R = -1) der Proben 
2. Ein um eine Mittellasteinheit erweitertes Prüfsystem für die Prüfung bei einem 
Spannungsverhältnis von R = 0,1 
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Im Fall der wechselnden Belastung schwingt das untere Probenende frei und wirkt 
aufgrund der Massenträgheit als Gegenkraft zum oberen Probenteil, der aktiv von 
einem piezoelektrischen Aktuator getrieben wird. Der prinzipielle Aufbau und die 
Funktionsweise dieses Systems sind in Kapitel 2.1.7.2 beschrieben. An dieser Stelle 
soll deshalb nur auf die Prüfung bei einem Spannungsverhältnis von R = 0,1 
eingegangen werden. Abb. 34 zeigt den Aufbau der Prüfmaschine. Die Mittellast, in 
diesem Fall eine Zugkraft, wird in einem speziell angefertigten Lastrahmen über 
einen Hydraulikzylinder konstant auf die Schwingprobe aufgebracht. Für die 
Krafteinleitung in die Probe wird ein λ/2-Stab verwendet, wodurch der Angriffspunkt 
der statischen Mittellast bei idealer Fertigung genau im Bewegungsknotenpunkt liegt 
und die Spannungsamplitude nicht beeinflusst. In beiden Konfigurationen können mit 
den untersuchten Schwingproben Spannungsamplituden bis zu 1100 MPa realisiert 
werden. 
 
Abb. 34:  Aufbau des Ultraschall-Schwingprüfsystems für ein Spannungsverhältnis 
R = 0,1 
Die spezielle Form der Schwingprobe mit einem zylindrischen Teil im hochbelasteten 
Probenvolumen ermöglicht es, ein möglichst großes Probenvolumen mit einer 
annähernd konstanten Spannungsamplitude zu belasten. Die Schwingprobe der 
Stahlcharge100Cr6AA, wie auch die der Charge 100Cr6UC wurden in einem 
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Neuner-Schema in axialer Richtung aus dem Halbzeug entnommen. Zur 
Verdeutlichung sind die Entnahmemuster in Abb. 35 dargestellt. 
 
Abb. 35: Schema der Entnahmeposition der Schwingproben. Links: 100Cr6AA, 
rechts: 100Cr6UC 
Aufgrund des Funktionsprinzips der Ultraschall-Schwingprüfsysteme werden auch an 
die Schwingproben als Teil des Resonanzsystems hohe Maßanforderungen gestellt. 
Die verwendete Probenform ist in Abb. 36 gezeigt. Für die Einleitung der Mittellast 
werden an der Probe zwei Gewinde benötigt. Die Proben wurden nach dem Drehen 
sowohl martensitisch, wie auch bainitisch gehärtet. Zur Beseitigung des dabei 
ausgelösten Verzuges und zur Einstellung einer ausreichenden Oberflächengüte 
wurden die Proben anschließend auf das Sollmaß geschliffen. Durch ein Schleifen 
der Planfläche senkrecht zum Gewinde konnte außerdem die Ankopplung der Probe 
an das Verstärkerhorn verbessert werden. 
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In Tabelle 5 ist der Versuchsplan für die beiden Stahlchargen aufgeführt. Mit der 
Charge 100Cr6AA wurden komplette Wöhlerlinien bei zwei Spannungsverhältnissen 
geprüft. Auf jedem Lasthorizont wurde eine Belegung mit 6 Proben angestrebt. 
Während die bainitischen Proben nur im unbeladenen Zustand (0,6 ppm) und im 
wasserstoffbeladenen Zustand (3,0 ppm) geprüft wurden, kam bei den 
martensitischen Proben zusätzlich noch eine nicht angelassene Variante zum 
Einsatz. Diese wurde direkt nach der Wärmebehandlung in flüssigem Stickstoff 
gelagert. Neben dem Einfluss der chemischen Zusammensetzung wurde auch der 
Einfluss der Wärmebehandlung untersucht. Dafür wurden je zwei Lasthorizonte mit 
einer 100Cr6UC-Charge im bainitischen und martensitischen Zustand nach der 
Wasserstoffbeladung getestet. 
Tabelle 5: Versuchsplan für die Schwingfestigkeitsuntersuchungen 
 
Für die Schwingfestigkeitsuntersuchungen wird eine Temperatur an der 
Probenoberfläche von 25°C als kritisch betrachtet und sollte wegen der 
Wasserstoffeffusion nicht überschritten werden. Aufgrund der hohen Prüffrequenz 
würde es im kontinuierlichen Betrieb, trotz einer Kühlung der Proben mit Druckluft, zu 
einer deutlich überkritischen Erwärmung des hoch belasteten Probenvolumens 
kommen. Aus diesem Grund wurde für jeden Lasthorizont ein individuelles Puls-
Pause-Verhältnis ermittelt, um die Dauer der Prüfung möglichst gering zu halten und 
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trotzdem eine Erwärmung über 25°C zu vermeiden. Dadurch sinkt die effektive 
Prüffrequenz auf etwa 5600 Hz bei martensitischem Gefüge und etwa 7000 Hz bei 
bainitischem Gefüge. Die Grenzschwingspielzahl von 2 · 109 wird daher erst nach 
einer Prüfdauer von drei bis vier Tagen erreicht. 
3.3.4.2. Temperaturentwicklung während der Schwingprüfung 
Die Temperaturüberwachung der Schwingproben erfolgte taktil mit einem Nickel-
Chrom/Nickel Thermoelement vom Typ K mit einem Durchmesser von 0,5 mm. 
Dieses wurde im Schwingungsknoten der Probe angelegt, da es an dieser Stelle zu 
keiner Relativbewegung zwischen der Probenoberfläche und dem Thermoelement 
kommt und so eine Schädigung der Probenoberfläche bei der Temperaturmessung 
verhindert wird. Die Messung wurde immer zum Beginn der Prüfung durchgeführt 
und im folgenden Prüfverlauf kontrolliert. 
Neben der Validierung der Thermoelementmessungen wurde mithilfe von 
Thermographiemessungen der Temperaturverlauf infolge einer Rissbildung und 
anschließendem Rissfortschritt dokumentiert. Ranc et al. konnten in ihren 
Untersuchungen einen deutlichen Temperaturanstieg zum Ende der Lebensdauer 
feststellen, jedoch lagen die Prüftemperaturen aufgrund der kontinuierlichen Prüfung 
bei 20.000 Hz oberhalb von 200°C [Ran08, Wag09]. Für die Bestimmung der 
Oberflächentemperatur wurde eine Infrarotkamera der Firma JENOPTIK, 
VarioTHERM™head, verwendet. Die Auflösung des Platin-Silizid-Detektors ist mit 
256 x 256 Elementen groß genug, um den Temperaturverlauf über die ganze 
Probenlänge betrachten zu können. Aufgrund der für Kameras üblichen Abtastrate 
von 50 Hz lässt sich aus den Bilddaten lediglich ein Mittelwert der Temperatur aus 
20 ms Puls- oder Pausezeit bestimmen [Jen02]. Die verwendete Software ermöglicht 
es anschließend, die Temperaturentwicklung als Linienschrieb oder als Punkt in 
Abhängigkeit von der Messdauer auszugeben.  
3.3.5. Bestimmung der Spannungsverteilung im Prüfvolumen 
Neben der Simulation der Spannungsverteilung, wie sie im Kapitel 3.4.1 beschrieben 
ist, wurde die Spannungsverteilung im hochbelasten Prüfvolumen (± 5 mm von der 
Probenmitte) auch in der Ultraschall-Schwingprüfanlage untersucht. Dafür wurden 
drei bainitische Schwingproben im interessierenden Bereich mit einem 10 mm langen 
Ketten-DMS bestückt. Auf diesem sind 5 Messgitter mit einer Breite von 1 mm 
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aufgebracht. Aufgrund der beschränkten Haltbarkeit der DMS unter zyklischer 
Belastung durfte die Dehnungsamplitude eine Dehnung von 1000 µm/m nicht 
überschreiten.  
3.3.6. Ermittlung spezifischer Wöhlerlinien 
Im Wöhlerversuch wird häufig eine Rissinitiierung von unterschiedlichen 
Einschlusstypen beobachtet, obwohl die Proben alle aus einer Stahlschmelze 
gefertigt wurden. Es stellt sich daher die Frage, wie die Wöhlerlinie verlaufen würde, 
wenn es gelingt, einzelne Versagensmechanismen zu eliminieren. Eine theoretische 
Analyse dieses Umstandes lässt sich mit der Competing-Risk-Theorie durchführen 
[Dav78]. Diese in der Medizin etablierte Theorie wird unter folgenden Annahmen auf 
die Ermüdungsthematik erweitert [Kar14]: 
1. Die gefundenen Versagensmechanismen sind in allen Proben präsent und 
konkurrieren um die Rissbildung. 
2. Für den Fall, dass nur ein Versagensmechanismus j vorhanden wäre, 
gehorcht die Lebensdauer einer zweiparametrigen Weibullverteilung 
(Gleichung 3.2). 
F?(N) = 1 − exp?−? NN??,?(σ?)?
???
  3.2 
3. Der für den einzelnen Versagensmechanismus spezifische Formparameter mj 
ist unabhängig von der Spannungsamplitude. 
4. Der für den einzelnen Versagensmechanismus spezifische Skalierungsfaktor 
gehorcht der Basquin-Funktion (Gleichung 3.3) [Bas10]. 
N??,? = N?? 	 ∙ 	 ?σ?σ????  3.3 
N0j ist der Skalierungsfaktor bei der Spannungsamplitude σ0, und kj beschreibt die 
Steigung der Wöhlerkurve im Zeitfestigkeitsgebiet. 
Unter diesen Voraussetzungen kann die jedem Versagensmechanismus zugrunde 
liegende Lebensdauerverteilung Fj(N) über die Likelihood-Funktion Lj (Gleichung 3.4) 
bestimmt werden [Dav78].  
L??m?, N??, k?? ∝?h?(N?)??? ⋅ ?1 − F?(N?)?????   3.4 
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i ist der Probenindex (1 ≤ i ≤ n), wobei n der Anzahl der getesteten Proben entspricht. 
hj ist die für den Versagensmechanismus spezifische Ausfallrate (hazard rate) 
(Gleichung 3.5). 
h?(N?) = 	 11 − F?(N?) ⋅ dF?(N?)dN   3.5 
dij ist der Zensur-Indikator, dij = 1 für den Fall eines Versagens der Probe i durch den 
Versagensmechanismus j und dij = 0 in allen anderen Fällen [Kal80, Döh00]. In 
diesem Zusammenhang werden Durchläufer genauso gewertet, wie Proben die 
aufgrund eines von j verschiedenen Fehlers versagen.  
Die für den einzelnen Versagensmechanismus spezifische Wöhlerkurve kann somit 
über die vier Parameter mj, σ0, N0j, und kj beschrieben werden, wobei σ0 frei gewählt 
werden kann und N0j von dieser gewählten Spannungsamplitude abhängt. Zur 
bestmöglichen Bestimmung der versagensspezifischen Wöhlerlinie müssen die 
Parameter mj, σ0, N0j, und kj derart variiert werden, dass die Likelihood-Funktion 
maximiert wird. Weiterhin kann, entsprechend der Gleichung 3.6, aus den einzelnen 
spezifischen Lebensdauerverteilungen die Lebensdauer von Proben mit 
konkurrierenden Versagensmechanismen bestimmt werden, wobei z der Anzahl der 
betrachteten Versagensmechanismen entspricht.  
F?????(N) = 1 −??1 − F?(N)?????  3.6 
3.3.7. Metallographie 
Eine Möglichkeit, Rückschlüsse auf die auftretenden Versagensmechanismen zu 
ziehen, ist eine genaue Untersuchung der Bruchflächen von Schwingproben, die 
infolge der zyklischen Belastung versagt haben. Mit Hilfe einer Stereolupe wurde der 
Radius des fisheyes und der OBZ bestimmt, wie auch der der vereinzelt auftretenden 
rough area. 
Die optische Lichtmikroskopie wurde weiterhin eingesetzt, um die Schädigung der 
Schwingproben und vor allem der Streifenproben nach der Beladung mit Wasserstoff 
auf unterschiedlichen Niveaus zu untersuchen. Zur Bestimmung des Einflusses von 
diffusiblen Wasserstoff auf die Versagensmechanismen war es zwingend 
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erforderlich, dass eine Rissbildung in den Schwingproben, alleine durch die 
Beladung mit Wasserstoff, ausgeschlossen werden konnte. 
3.3.7.1. Rasterelektronenmikroskopie 
Das Rasterelektronenmikroskop bietet, neben einer deutlich höheren Auflösung 
gegenüber dem Lichtmikroskop, die Möglichkeit, mit einer energiedispersiven 
Röntgenspektroskopie (EDX-Analyse) die Elemente des rissauslösenden 
Einschlusses zu detektieren. Weiterhin wurden im Nachgang mit einer 
Bildanalysesoftware die Fläche des Einschlusses sowie die Fläche der FGA über 
einen Polygonzug bestimmt. Als zusätzliche Messgröße wurde der Abstand des 
Einschlusses zum Rand der Probe gemessen.  
Mit Hilfe der Software MeX wurde auf optischem Wege die Rauheit der Bruchfläche 
infolge der unterschiedlichen Rissausbreitungsarten untersucht. Dafür werden von 
der interessierenden Stelle zwei Aufnahmen angefertigt, wobei die zweite Aufnahme 
nach einer euzentrischen Verkippung der Bruchfläche erfolgt. Nach der Verrechnung 
dieser beiden Bilder ergibt sich ein dreidimensionales Abbild der Bruchfläche 
[MeX08]. In Anlehnung an die DIN EN ISO 4287 wurde der Rz- und Ra-Wert der 
einzelnen Rissausbreitungsarten über Linienschriebe ermittelt. Die Länge der 
Einzelmessstrecke entspricht, entgegen der Vorgabe in der Norm Din EN ISO 4288, 
annähernd der Strecke zwischen den jeweiligen Übergangsradien. Somit ergibt sich 
Rz aus der Summe der Höhe der größten Profilspitze und der Tiefe des größten 
Profiltales innerhalb der Messstrecke. Der Mittenrauwert Ra errechnet sich aus der 
Summe der von der Mittellinie und dem Rauheitsprofil eingeschlossenen Fläche 
innerhalb der Messstrecke. Er beschreibt also den arithmetischen Mittelwert der 
absoluten Abstände des Rauheitsprofils von der Mittellinie. 
3.3.7.2. Mikrosondenuntersuchung 
Über die Mikrosonde (Jeol, Typ JXA-8200) erfolgte eine ortsaufgelöste, qualitative 
Bestimmung von Elementanreicherungen in und um den rissbildenden Einschluss, 
wie es mit der EDX-Analyse nicht möglich ist. Für die Analyse wurde der Einschluss 
mittig in einem 80 µm großem Quadrat positioniert. Diese Fläche wurde 
anschließend mit einer Auflösung von 1000 x 1000 Punkten gescannt und dabei die 
Elementverteilung an jedem Punkt bestimmt. 
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3.3.7.3. Analyse der Wasserstoffverteilung 
Eines der wenigen Verfahren, die es ermöglichen, Wasserstoff lokal aufgelöst zu 
detektieren, ist die Flugzeit-Massenspektroskopie (ToF-SIMS). Der Vorteil dieser 
Methode gegenüber der Neutronendiffraktometrie liegt dabei in dem deutlich 
größeren Analysequerschnitt, was eine Aussage über die ortsaufgelöste 
Wasserstoffverteilung im oberflächennahen Volumen erlaubt. Die Messungen 
wurden am Leibnitz-Institut für Oberflächenmodifizierung in Leipzig von Herrn Dr. 
Mändl durchgeführt. Zur Bestimmung der Wasserstoffverteilung in der Bruchfläche 
wurden ausgewählte Probenhälften nach dem Bruch unverzüglich in flüssigem 
Stickstoff gelagert, um eine Effusion des Wasserstoffes während der Lagerung auf 
ein Minimum zu reduzieren. Die Position des rissbildenden Einschlusses wurde 
durch drei umrandende Mikrohärteeindrücke markiert. Vor der eigentlichen Analyse 
der Bruchfläche wurde die Oberfläche von Verunreinigungen befreit. Dafür wurden 
25 nm der Oberfläche durch einen Sputterprozess mit Sauerstoff für 100 s bei 2 keV 
abgetragen. Zur Vermeidung von Kanteneffekten wurde eine Fläche von 
500 x 500 µm gereinigt. Die anschließende Analyse der Oberfläche fand auf einer 
Fläche von 300 x 300 µm mit einer gepulsten Galliumquelle bei 15 keV statt. Für die 
Bestimmung der chemischen Zusammensetzung wurden dann die Ergebnisse von 
1000 scans mit einer Auflösung von 256 x 256 pixel integriert. Aus den erzielten 
Ergebnissen können aufgrund fehlender Kalibrationsmöglichkeiten nur qualitative 
Aussagen abgeleitet werden. 
3.3.8. Eigenspannungsmessung und Restaustenitbestimmung 
Infolge der Herstellung werden in den Proben Spannungen induziert, die in den 
Schwingversuchen mit äußeren Lasten überlagert werden. Diese sogenannten 
Eigenspannungen können positiv als Zugspannung oder auch negativ als 
Druckspannung vorliegen. Üblicherweise ändern sich die Höhe und das Vorzeichen 
der Eigenspannungen vom Rand zum Kern. Idealerweise werden über den 
Schleifprozess Druckeigenspannungen von bis zu 500 MPa in den oberflächennahen 
Bereich eingebracht, diese reduzieren sich aber bereits nach wenigen Mikrometern 
auf etwa 100 MPa. Im weiteren Tiefenverlauf nehmen die Druckeigenspannungen 
weiter ab, und es folgt ein Bereich mit Zugeigenspannungen. In Summe müssen die 
Eigenspannungen über den Querschnitt eine Kraft von Null ergeben. Für die Analyse 
der Längs- und Tangential-Eigenspannungen wurde ein ψ-Diffraktometer mit Cr-Kα-
Strahlung verwendet. Der interessierende Bereich der Schwingprobe ist das 
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hochbelastete Zentrum, weshalb der Analysestrahl mit einer Blende von 0,3 mm 
Durchmesser auf einen sehr kleinen Messbereich gerichtet wurde. Infolgedessen ist 
die von der Probe emittierte Röntgenstrahlung gering und die notwendige Messdauer 
beträgt etwa einen Tag. Für die Ermittlung des Eigenspannungstiefenverlaufs muss 
schrittweise Material von der Probenoberfläche abgetragen werden, ohne 
Bearbeitungseigenspannungen einzubringen oder die Phasenzusammensetzung zu 
verändern. Diese Anforderungen werden durch das elektrolytische Abtragen erfüllt. 
Dabei wird die restlichen Fläche mit einem Schutzlack abgedeckt, wodurch mit einer 
geringen Stromstärke gearbeitet werden kann und eine Erwärmung der Probe 
vermieden wird. 
Der Umstand, dass der Austenit eine vom Martensit verschiedene Gitterstruktur 
aufweist, ermöglicht die röntgenografische Bestimmung der Phasenanteile anhand 
der entsprechenden Interferenzen. Die Nachweisgrenze liegt dabei für Restaustenit 
bei 3 Masse-% mit einer Ungenauigkeit von ± 2 Masse-%. 
3.4. Simulation der Spannungen im hochbeanspruchten Volumen 
Für ein besseres Verständnis der Spannungsverteilung in der Schwingprobe im 
Resonanzfall sowie zur Überprüfung der Resonanzfrequenz der verwendeten 
Schwingprobe wurde die FEM-Simulationssoftware Abaqus verwendet. Weiterhin 
wurde die Software eingesetzt, um die Ausprägung des Spannungsfeldes um 
verschiedenartige Einschlusstypen mit unterschiedlicher Matrixanbindung 
abzubilden. 
3.4.1. Spannungsverteilung und Resonanzfrequenz der Schwingprobe 
Die Ultraschall-Schwingprüfanlage regt die Schwingprobe in ihrer ersten 
longitudinalen Resonanzfrequenz an, wodurch diese entsprechend der gewünschten 
Lastamplitude belastet wird. Aufgrund des technischen Aufbaues der Ultraschall-
Schwingprüfanlage muss die Resonanzfrequenz der Probe im Bereich von 18,0 bis 
21,5 kHz liegen. Mit Hilfe von Abaqus kann, unter Berücksichtigung der 
Probenkontur und des Elastizitätsmoduls, die zu erwartende Resonanzfrequenz 
bestimmt werden. Gleichzeitig lässt sich die Spannungsverteilung berechnen, die 
aus einer rein axialen Beschleunigung bei der berechneten Resonanzfrequenz 
resultiert. 
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3.4.2. Spannungsverteilung um verschiedene Einschlusstypen 
Im Zusammenhang mit VHCF-Versagen spielen Einschlüsse eine entscheidende 
Rolle. Ein Versagen aufgrund von Oberflächenschäden ist dagegen nur bei 
gravierenden Herstellungsfehlern relevant. In Folge der unterschiedlichen Anbindung 
verschiedener Einschlusstypen an die Matrix, kommt es bei einer Belastung zu 
divergenten Ausprägungen des Spannungsverlaufes in der Matrix. Zum genaueren 
Verständnis des Spannungsverlaufes und der sich daraus ergebenden Dehnung 
wurden drei verschiedene Einschlusstypen mit unterschiedlicher Form und 
Anbindung an die Matrix simuliert. Oxidische und sulfidische Einschlüsse wurden als 
globularer Einschluss betrachtet, während das Karbid als Quader simuliert wurde. 
Dabei weist das Karbid eine feste Bindung zur Matrix auf, während der oxidische 
Einschluss nur eine sehr geringe bis gar keine Bindung zur Matrix aufweist [Bur09]. 
Für die Simulation wurde daher eine ideale Klebeverbindung an der Phasengrenze 
von der Matrix zum Karbid angenommen. Im Fall der Phasengrenze zwischen Matrix 
und Oxid wurde auf eine Haftbedingung verzichtet, jedoch wurde ein Durchdringen 
der Grenzflächen durch entsprechende Kontaktbedingungen ausgeschlossen. 
Mangansulfide weisen üblicherweise eine gute Anbindung an die Matrix auf, die auch 
nach dem Umformprozess bestehen bleibt. Im Bereich der Bruchflächen linienförmig 
angeordneter Bruchstücke von langgestreckten Mangansulfiden wird jedoch nur eine 
schwache Anbindung vermutet, weshalb für die Simulation ein gemischtes Verhalten 
angenommen wurde. Der obere und untere Bereich der Mangansulfidkugel wurde in 
der Simulation daher wie ein oxidischer Einschluss behandelt, wohingegen die 
seitliche Phasengrenze über eine ideale Klebeverbindung abgebildet wurde. Die 
Grenze lag jeweils bei einem Winkel von 45° zur Lastachse. 
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4. Ergebnisse  
4.1. Gefüge 
Im Anschluss an die Wärmebehandlung nach den Randbedingungen in Tabelle 3 
wurde die Ausbildung des Gefüges metallographisch untersucht. Dafür wurden aus 
dem Prüfquerschnitt der Schwingproben jeweils ein Querschliff sowie ein 
Längsschliff angefertigt. Das aus der bainitischen Gefügeumwandlung resultierende 
Gefüge des Stahles ist in Abb. 37 dargestellt. Im polierten Querschliff ist nur eine 
geringe Anzahl an Einschlüssen zu erkennen. Die Vermutung, dass es sich dabei um 
Querschnitte von Mangansulfidnadeln handelt, wird im Längsschliff durch die 
erwartete Längsstreckung der Einschlüsse bestätigt. Allerdings sind im Längsschliff 
neben der nadelartigen Struktur auch einige Bruchfragmente der Mangansulfide zu 
erkennen, die auch eine globulare Form des Einschlusses zulassen. Durch eine 
Ätzung der Oberfläche für 25 s in 3%iger alkalischer HNO3-Lösung wird die feine 
Struktur des unteren bainitischen Gefüges sichtbar. Im Längsschliff ist deutlich eine 
Zeiligkeit zu erkennen. Bei höherer Vergrößerung wird ersichtlich, dass es sich dabei 
um feine Karbidausscheidungen handelt. Die Karbidnester im Querschliff sind eine 
Folge der beobachteten Karbidzeiligkeit im Werkstoff (Abb. 37 E). Auch in den 
polierten Schliffen der martensitisch gehärteten Probe sind nur sehr wenige 
Einschlüsse zu erkennen (Abb. 38). Einige der Mangansulfidnadeln sind auch in 
diesem Fall beim Umformen in mehrere Teile zerbrochen, welche als eigenständige, 
globulare Einschlüsse betrachtet werden können (Abb. 38B). Die Ätzung der 
Oberfläche für 25 s in 3%iger alkalischer HNO3-Lösung lässt die martensitische 
Gefügestruktur erkennen. Wie zuvor bei der bainitischen Gefügeumwandlung 
beschrieben, reicht auch hier die Austenitisierungstemperatur und -dauer nicht aus, 
um die Karbide vollständig aufzulösen und so die Zeiligkeit zu verringern. Aus 
diesem Grund finden sich im Querschliff ebenfalls einzelne Karbidnester. 
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Abb. 38: Schliffbilder des martensitischen Gefüges
Querschliff, rechts: Längsschliff
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Die ehemalige Austenitkorngröße ist, wie aus Abb. 40 ersichtlich wird, nach der 
bainitischen Umwandlung und der martensitischen Härtung nahezu identisch. Dies 
war zu erwarten, da beide Proben vor der Wärmebehandlung das gleiche 
Ausgangsgefüge aufwiesen und das langsamere Kornwachstum, aufgrund der 
geringeren Austenitisierungstemperatur bei der martensitischen Härtung, durch eine 
längere Haltedauer ausgeglichen wurde. Auffallend ist weiterhin der starke Einfluss 
der Karbide auf die ehemalige Austenitkorngröße. Die Karbidzeilen, die vermutlich 
noch aus dem Herstellungsprozess herrühren, werden bei den gewählten 
Austenitisierungstemperaturen und -dauern nicht vollständig aufgelöst und behindern 
so ein gleichmäßiges Kornwachstum. 
 
Abb. 40: Übersicht der ehemaligen Austenitkorngröße im Längsschliff des Stahles 
100Cr6AA; A: Bainit, B: Martensit; Ätzung Pikrinsäure 50°C 2,5 min  
In Abhängigkeit von der Wärmebehandlung weisen die Proben aus dem Stahl 
100Cr6AA einen unterschiedlichen Gehalt an Restaustenit im Härtungsgefüge auf. 
Dieser Umstand ist in Tabelle 6 zusammengefasst. Nach dem Anlassen der 
martensitischen Proben können noch 13 ± 2 Masse-% Restaustenit im Gefüge 
nachgewiesen werden. Durch die Lagerung der Variante „Martensit nicht 
angelassen“ in flüssigem Stickstoff und der damit einhergehenden Tiefkühlung der 
Proben nach dem Abschrecken wurde der Restaustenitgehalt im Gefüge auf 
6 ± 2 Masse-% reduziert. Dieser Restaustenit liegt derart stabilisiert im Gefüge vor, 
dass sich dessen Gehalt auch während der Schwingprüfung nicht verringert. Anders 
ist es beim angelassenen Martensit, hier liegt der Restaustenitgehalt nach der 
Schwingprüfung unterhalb der Nachweisgrenze von 2 Masse-%, gemessen in der 
Bruchfläche. Die bainitischen Schwingproben weisen dagegen schon vor der Prüfung 
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einen sehr geringen Restaustenitgehalt von 3 ± 2 Masse-% auf. Nach der Prüfung 
kann in der Bruchfläche ebenfalls kein Restaustenit mehr gemessen werden. 
Tabelle 6: Restaustenitgehalte im hochbelasteten Probenvolumen der Zustände 1, 3 
und 4 in Tabelle 5 
Lfd. Nr. aus 





der Schwingprüfung     
[Masse-%] 
1 Martensit nicht 
angelassen 
6 ± 2 7 ± 2 
3 Martensit 13 ± 2 < 2 
4 Bainit 3 ± 2 < 2 
 
Weiterhin wurde die Härte der Proben nach der jeweiligen Wärmebehandlung 
ermittelt. Abb. 41 kann der Verlauf der Härte über den Durchmesser des 
Prüfquerschnittes entnommen werden. Es wird ersichtlich, dass das nicht 
angelassene und in flüssigem Stickstoff gelagerte Martensitgefüge mit 957 ± 15 HV1 
die höchste Härte erreicht, während sich die Härte des konventionellen 
Martensitgefüges nach dem Anlassen auf 765 ± 9 HV1 verringert. Das bainitische 
Gefüge erreicht eine ähnlich hohe Härte von 729 ± 8 HV1 und liegt damit im 
typischen Anwendungsbereich für Wälzlager [Rol07]. Der C-Pegel bei der 
martensitischen Härtung wurde so gewählt, dass es weder zu einer Entkohlung noch 
zu einer Aufkohlung des Randbereiches kommt. Der in erster Näherung horizontale 
Verlauf der Härte über den Querschnitt bestätigt die richtige Wahl des C-Pegels. 
Ebenso weisen die bainitischen Proben eine homogene Verteilung der Härte auf, 
auch hier wurde keine Änderung der Härte im Randbereich detektiert. 
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Abb. 41: Härte in den Prüfquerschnitten der Proben aus dem Stahl 100Cr6AA als 
Funktion des Randabstandes, Zustände 1, 3 und 4 in Tabelle 5 
4.2. Einfluss verschiedener Vorbehandlungen auf den Wasserstoffgehalt 
Für die Beladung der Proben mit Wasserstoff wurden die drei in Tabelle 4 
aufgeführten Verfahren ausgewählt und deren Einfluss auf den Wasserstoffgehalt im 
Gefüge anhand des Stahles 100Cr6AA untersucht. Die erzielten Ergebnisse werden 
im Folgenden dargestellt. 
4.2.1. Wasserstoffgehalt nach der Wärmebehandlung 
Abb. 42 zeigt den Gesamtwasserstoffgehalt nach der bainitischen 
Gefügeumwandlung sowie nach der martensitischen Härtung vor und nach dem 
Anlassen. Die entsprechenden Prozessparameter sind in Abb. 31 gezeigt. Trotz des 
hohen Wasserstoffangebotes von 40 % in der Ofenatmosphäre erhöht sich der 
Wasserstoffgehalt in der Probe nur um 0,3 ppm gegenüber dem Ausgangszustand, 
wenn davon ausgegangen werden kann, dass sämtlicher aufgenommener 
Wasserstoff aufgrund der Abschreckung im Gefüge verbleibt. Eine Erwärmung der 
Probe auf 180°C für zwei Stunden, wie es die Anlassbehandlung des 
martensitischen Gefüges vorsieht, oder auch die direkte bainitische 
Gefügeumwandlung bei 230°C führt zu einer vollständigen Effusion des zuvor durch 






















Gefügeumwandlung für 6 h bei 230°C wird darüber hinaus auch Wasserstoff aus 
dem Gefüge gelöst, der so stark gebunden (getrappt) war, dass er bei 
Raumtemperatur nicht hätte effundieren können. Für die 
Schwingfestigkeitsuntersuchungen wurde deshalb die Serie verwendet, in der der 
Wasserstoffgehalt über die Wärmebehandlung erhöht wurde. Im Versuchsplan für 
die Schwingfestigkeit entspricht diese Variante der Nr. 3 in Tabelle 5. Im Anschluss 
an die martensitische Härtung wurden sie nicht angelassen sondern sofort in 
flüssigem Stickstoff gelagert, um eine Effusion des Wasserstoffes zu vermeiden. 
Infolge der Tiefkühlung stellte sich ein sehr sprödes Werkstoffverhalten mit einer sehr 
hohen Härte ein. Die Schwingproben wurden für eine Prüfung bei einem 
Spannungsverhältnis von R = -1 verwendet. 
 
Abb. 42: Gesamtwasserstoffgehalt in der Streifenprobe aus dem Stahl 100Cr6AA 
nach unterschiedlichen Wärmebehandlungsschritten 
4.2.2. Wasserstoffgehalt nach der galvanischen Beladung 
Aus der Literatur ist bekannt, dass es bei dem galvanischen Verzinken zu einer 
Wasserstoffbeladung kommen kann. Aus diesem Grund wird z. B. bei verzinkten 
Schrauben häufig ein Teil der Charge in Prüfgewinde eingeschraubt. Eine Beladung 
mit Wasserstoff zeigt sich in dem Fall durch eine Rissbildung im Übergang vom 
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Wasserstoff darstellen. Damit könnten zwei Forderungen für die Schwingprüfung 
miteinander verbunden werden, die Beladung mit Wasserstoff findet bei der 
Verzinkung statt und gleichzeitig verhindert die Zinkschicht eine Effusion des 
Wasserstoffs. 
Eine grundlegende Voraussetzung für die Abscheidung einer intakten Zinkschicht ist 
eine metallisch blanke Oberfläche der Probe. Aus diesem Grund ist der Verzinkung 
immer ein Reinigungsprozess, das Beizen, vorgeschaltet. Schon in diesem Schritt 
kann es zu einem Wasserstoffeintrag in die Probe kommen [Jan95]. Deshalb wurde 
zunächst der Wasserstoffeintrag nach unterschiedlichen Prozessführungen der 
Beizbehandlung untersucht. Abb. 43 gibt die ermittelten Gesamtwasserstoffgehalte in 
Abhängigkeit von der Beizdauer für den bainitischen Gefügezustand wieder, wie er 
sich nach den in Tabelle 3 aufgeführten Randbedingungen einstellt. Die Reinigung 
der Oberfläche in konzentrierter Salzsäure führt zu einem deutlichen Anstieg des 
Wasserstoffgehaltes in der Probe. Bereits nach 10 min ist der Wasserstoffgehalt mit 
3,1 ± 1,8 ppm fünfmal höher als im Ausgangszustand. Die Streuung ist allerdings 
sehr groß, sodass über diese Methode kein definierter Ausgangszustand für die 
Verzinkung in Bezug auf den Wasserstoffgehalt eingestellt werden kann. In der 
folgenden galvanischen Verzinkung ist mit einer weiteren Streuung der 
eingebrachten Menge an Wasserstoff zu rechnen, was sich für die Vergleichbarkeit 
der Ergebnisse der Schwingfestigkeitsuntersuchung nachteilig auswirkt. Wesentlich 
geringer ist die Streuung des Wasserstoffgehaltes, wenn der Beizprozess mit einer 
Elektrolyse verbunden wird. In diesem Fall wurde nach jeweils 2 min die Polung der 
Probe und der Hilfskathode gewechselt. Im letzten Zyklus war die Probe immer als 
Kathode geschaltet. Der Wasserstoffgehalt stieg dabei innerhalb von 10 min auf 
2,7 ± 0,2 ppm. Durch die aggressive Wirkung der Salzsäure fand jedoch nicht nur 
eine Reinigung der Oberfläche statt, sondern es kam auch zu einer Schädigung der 
Oberfläche, die im späteren Schwingfestigkeitsversuch rissbildend wirken kann. Zum 
Schutz der Oberfläche wurde der Salzsäure ein industriell verwendeter 
Korrosionsinhibitor, Armohib® 18, zugesetzt. Dieser besetzt die freie 
Metalloberfläche und verhindert dadurch einen korrosiven Abtrag, während die 
verdreckten Bereiche ungeschützt dem Angriff der Salzsäure ausgesetzt sind. Die 
Reduktion der reaktiven Probenoberfläche spiegelt sich auch in einem niedrigeren 
Gesamtwasserstoffgehalt nach dem reinen Beizprozess wieder, auch nach 30 min ist 
der Wasserstoffgehalt erst auf 1,7 ppm angestiegen. Die Kombination der 
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elektrolytischen Reinigung mit einem Elektrolyten aus Salzsäure und Armohib® 18 
führt zu einer Verdopplung des Wasserstoffgehaltes auf 3,2 ppm, bei verbesserter 
Oberflächenqualität gegenüber dem Beizprozess in reiner Salzsäure. Mit dieser 
Vorbehandlung wurden anschließend Wasserstoff-Analyseproben verzinkt, und 
deren Wasserstoffgehalt wurde bestimmt.  
 
Abb. 43: Gesamtwasserstoffgehalt in der Standardstreifenprobe, 100Cr6AA 
bainitisiert, nach unterschiedlichen Beizprozessen 
Wie aus Abb. 44 ersichtlich wird, steigt der Gesamtwasserstoffgehalt der bainitischen 
Probe in Folge der Verzinkung auf 8,1 ± 0,1 ppm an. Nach einer Auslagerung für vier 
Tage bei Raumtemperatur liegt der Gesamtwasserstoffgehalt nahezu unverändert 
bei 7,9 ± 0,6 ppm. Zur Bestimmung des Wasserstoffgehaltes im Grundgefüge wurde 
die Zinkschicht in konzentrierter Salzsäure abgebeizt und die Probe anschließend 
analysiert. Direkt nach dem Verzinkungsprozess wurde ein Wasserstoffgehalt von 
1,8 ± 0,1 ppm gemessen. Wird die gleiche Prozedur an der vier Tage bei 
Raumtemperatur ausgelagerten Probe durchgeführt, liegt der Wasserstoffgehalt mit 
1,4 ± 0,2 ppm auf einem ähnlichen Niveau. Dieser Umstand legt die Vermutung 
nahe, dass der Wasserstoff lediglich in die Zinkschicht eingebaut wird und auch der 
durch den vorgeschalteten Beizprozess eingebrachte Wasserstoff zumindest 
teilweise in die Zinkschicht diffundiert. Weiterhin besteht die Möglichkeit, dass der 
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zweiten Beizprozess in das Gefüge eingebracht wurde und dadurch den 
Wasserstoffgehalt im Grundgefüge nach dem Verzinken fälschlicherweise erhöht. 
Zur Klärung dieser Frage wurde an einigen ausgelagerten Proben die Zinkschicht 
mechanisch abgetragen. Die große Streuung der Ergebnisse ist vermutlich auf den 
unzureichenden Abtrag der Zinkschicht zurückzuführen. Ob es sich bei dem 
Wasserstoff nun um Wasserstoffeintrag aus dem ersten oder zweiten Beizprozess 
handelt, konnte nicht geklärt werden. 
  
Abb. 44: Gesamtwasserstoffgehalt nach dem Verzinken der bainitischen 
Standardstreifenproben aus dem Stahl 100Cr6AA in einem cyanidischen 
Zinkbad bei einer Stromdichte I° = 5 A/dm2 
Im nächsten Schritt wurden vergleichende GDOS-Analysen an bainitischen Proben 
aus dem Stahl 100Cr6AA im unbehandelten und verzinkten Zustand durchgeführt. 
Dabei wurden die Proben vor dem Verzinken über ein elektrochemisches Verfahren, 
welches im Kapitel 3.3.1.3 genauer beschrieben wurde, beladen. Aus den 
Ergebnissen, dargestellt in Abb. 45, geht hervor, dass sich der Wasserstoff lokal an 
der Grenzfläche zwischen Grundgefüge und Zinkschicht ansammelt und nach dem 
Verzinkungsprozess nicht homogen verteilt im Grundgefüge vorliegt. Zu diesen 
Erkenntnissen kam auch Paatsch in seinen Untersuchungen [Paa01]. Werden die 
ersten 2 µm außer Acht gelassen, so wird auch in den nicht beladenen Proben eine 






















mit Zinkschicht Zinkschicht abgebeizt Zinkschicht abgeschliffen
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messtechnische Ursache bei der Analyse des Wasserstoffgehaltes zurückzuführen. 
Durch die hohe lokale Energiezufuhr während des Aufschmelzprozesses besteht die 
Möglichkeit, den nachweislich im Grundgefüge vorhandenen Wasserstoff aus seinen 
Senken zu lösen und auf diesem Wege eine messtechnisch bedingte Effusion 
herbeizuführen. Dabei kann das beeinflusste Volumen durchaus über das eigentliche 
Analysevolumen hinausgehen. 
 
Abb. 45: Elementtiefenprofile einer rein bainitischen Probe und bainitischer Proben 
mit verzinkter Oberfläche aus dem Stahl 100Cr6AA 
4.2.3. Wasserstoffgehalt nach der elektrolytischen Beladung 
Die inhomogene Wasserstoffverteilung in den bainitischen Proben aus dem 
Stahl100Cr6AA nach dem Verzinken erforderte die Untersuchung einer weiteren 
Möglichkeit der Wasserstoffeinbringung. Dafür wurde auf den guten Ergebnissen des 
Wasserstoffeintrages nach dem Beizen aufgebaut und versucht, die Schädigung der 
Oberfläche während der Beladung zu minimieren, sowie die Homogenität der 
Verteilung auf ein Maximum zu erhöhen. Abb. 46 zeigt den Gesamtwasserstoffgehalt 
in der Streifenprobe bei Verwendung unterschiedlicher H2SO4-Konzentrationen und 
0,5 % Armohib® 18. In den untersuchten Kombinationen stellt sich ein schwach 
saurer Elektrolyt mit einem pH-Wert von 2,5 bis 3,3 ein. Im martensitischen Gefüge 
steigt der Wasserstoffgehalt in Folge der Beladung mit zunehmender Konzentration 
















































H-Gehalt: Bainit elektrolytisch beladen und verzinkt
H-Gehalt: Bainit elektrolytisch beladen und verzinkt
Zn-Gehalt: Bainit elektrolytisch beladen und verzinkt
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Wasserstoffgehalt bei einer Schwefelsäurekonzentration zwischen 1 und 1,3 mmol/l 
scheinbar sprunghaft ansteigt. Bei einer weiteren Erhöhung der Konzentration bis 
2,4 mmol/l steigt der Wasserstoffgehalt dagegen nicht weiter an. 
 
Abb. 46:  Gesamtwasserstoffgehalt im Stahl 100Cr6AA nach 20 h elektrochemischer 
Beladung in unterschiedlichen Konzentrationen von H2SO4 und 0,5 % 
Armohib® 18 
Es besteht jedoch die Möglichkeit, den Wasserstoffgehalt im Gefüge, auch über den 
Weg der elektrolytischen Beladung, auf deutlich über 3 ppm zu erhöhen. Dafür sind 
vor allem die Konzentration der Schwefelsäure sowie die angelegte Spannung 
verantwortlich. Bei einer Konzentration von 5 mmol/l und einer Spannung von 2,5 V 
stellt sich ein Wasserstoffgehalt von 8,6 ± 1,6 ppm ein, während die gleiche 
Konzentration bei einer Spannung von 1,5 V zu einem Anstieg auf 6,7 ± 0,8 ppm 
führt.  
Es ist von großer Bedeutung für die Schwingversuche, dass das Gefüge der 
Schwingprobe bei der Beladung mit Wasserstoff keinen Schaden nimmt. Neben den 
im Kapitel 4.2.4 beschriebenen Effusionsversuchen wurde deshalb das Gefüge nach 
der Beladung in verschiedenen Tiefen lichtmikroskopisch untersucht. Dabei konnten, 
wie in Abb. 47 oben gezeigt, bereits bei einem Gesamtwasserstoffgehalt von 6 ppm 































Volumen der Standardstreifenprobe wurden aber auch Risse entdeckt, die keinen 
Kontakt zur Oberfläche aufweisen (Abb. 47 unten). 
 
 
Abb. 47:  Schliffbilder nach der elektrochemischen Beladung von bainitischen 
Standardstreifenproben, 100Cr6AA, mit Wasserstoff (5 mmol/l H2SO4, 1 % 
Armohib® 18), Ätzbedingungen: 20 s 3 % HNO3, oben: Oberfläche, unten: 
0,5 mm unter der Oberfläche 
Nachdem eine derartige Rissbildung bei Gesamtwasserstoffgehalten um 3 ppm nicht 
mehr nachgewiesen werden konnte, wurden die bainitischen und martensitischen 
Schwingfestigkeitsproben in einem Elektrolyt aus 1,8 mmol/l H2SO4 und 0,5 % 
Armohib® 18 mit Wasserstoff beladen. Abb. 48 zeigt das Gefüge nach einer 
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Abb. 48: Schliffbilder nach der elektrochemischen Beladung von bainitischen 
Standardstreifenproben, 100Cr6AA, mit Wasserstoff (1,8 mmol/l H2SO4, 
0,5 % Armohib® 18), Ätzbedingungen: 20 s 3 % HNO3, links: Oberfläche, 
rechts: 0,5 mm unter der Oberfläche 
Zur Bestimmung der Wasserstoffverteilung über den Querschnitt der Probe wurde 
ein einfacher aber effektiver Versuch durchgeführt. Bei der Bestimmung des 
Wasserstoffgehaltes im Gefüge mit Hilfe der Schmelzextraktion wird die Menge des 
im Analysegas detektierten Wasserstoffes auf das ursprüngliche Probengewicht 
bezogen. Aus diesem Grund führt eine Änderung des Oberflächen-
Volumenverhältnisses bei einer inhomogenen Wasserstoffverteilung zu einer 
Abweichung der gemessenen Wasserstoffgehalte bei identischen 
Beladungsbedingungen. Die Geometrie der Standardstreifenprobe wurde deshalb so 
verändert, dass sich das Oberflächen-Volumenverhältnis für die Beladungsversuche 
verdoppelt. Bei der Analyse des Gesamtwasserstoffgehaltes müssen daher 
entsprechend mehr Bruchstücke verwendet werden, um die Solleinwaage von 1 g zu 
realisieren.  
Tabelle 7: Gesamtwasserstoffgehalt martensitischer Proben aus dem Stahl 
100Cr6AA nach einer Wasserstoffbeladung entsprechend W5 in 
Tabelle 4 





Standardstreifenprobe 3,0 ± 0,9 1.146 1.056 
Streifenprobe Dünn 2,9 ± 0,7 600 300 
 
Tabelle 7 gibt die Ergebnisse von 30 Analysen an martensitischen Streifenproben 
aus dem Stahl 100Cr6AA der Probenform Standard und 12 Analysen der 
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Probenform Dünn wieder. Der Gesamtwasserstoffgehalt in der Streifenprobe Dünn 
beträgt 2,9 ± 0,7 ppm und ist damit identisch mit dem Gehalt in den Streifenproben 
Standard von 3,0 ± 0,9 ppm. 
4.2.4. Effusion des Wasserstoffes nach der Beladung 
Für die Schwingversuche ist es entscheidend, den Wasserstoffgehalt für die Dauer 
des Versuches möglichst konstant zu halten. Aufgrund des natürlichen 
Diffusionsprozesses kann aber eine Effusion des diffusionsfähigen atomaren 
Wasserstoffes nicht verhindert werden. In Abb. 49 ist die Effusion des Wasserstoffes 
bei Raumtemperatur nach einer elektrolytischen Beladung, entsprechend W5 in 
Tabelle 4, auf 3 ppm dargestellt. Es wird ersichtlich, dass die 
Effusionsgeschwindigkeit vom Gefüge abhängig ist. Nach einer Auslagerungsdauer 
von vier Tagen hat sich der Wasserstoffgehalt im martensitischen Gefüge auf den 
des Ausgangszustandes reduziert. Im bainitischen Gefüge werden dagegen auch 
nach sechs Tagen Auslagerungsdauer noch Wasserstoffgehalte von knapp 1 ppm 
gemessen.  
 
Abb. 49: Effusion des Wasserstoffes während der Raumtemperatur-Auslagerung 
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Die Effusion wurde auch mit „Gelatine-Versuchen“ beobachtet. Abb. 50 zeigt das 
unterschiedliche Effusionsverhalten einer elektrolytisch beladenen Probe (links) und 
einer elektrolytisch beladenen Probe, die anschließend verzinkt wurde (rechts), nach 
einer Auslagerung von 2 h bei Raumtemperatur. Die Effusion des Wasserstoffes 
findet bei der unbeschichteten Probe (links) über die gesamte Oberfläche statt. Auch 
an der beschichteten Probe kann eine Effusion des Wasserstoffes festgestellt 
werden, allerdings ist diese lokal begrenzt. Vermutlich tritt der Wasserstoff an 
Fehlstellen in der Zinkschicht aus, die während der Abscheidung entstanden sind 
oder die aufgrund des Wasserstoffpartialdruckes aufgebrochen sind. 
 
Abb. 50: Effusion des Wasserstoffes aus Standardstreifenproben, 100Cr6AA 
bainitisiert, Aufnahme 2 h nach Beladung, links: wasserstoffbeladen, 
unbeschichtet, rechts: wasserstoffbeladen und verzinkt 
4.2.5. Wasserstoffgehalt des Stahls 100Cr6UC 
Für die Beladung der Proben aus dem Stahl 100Cr6UC mussten zunächst die 
Parameter für die Beladung mit Wasserstoff überprüft werden. Es wurde vermutet, 
dass die Unterschiede im Ausgangsgefüge die Wasserstoffaufnahme beeinflussen. 
Abb. 51 zeigt den Gesamtwasserstoffgehalt in den Wasserstoffanalyse-Proben aus 
dem Stahl 100Cr6UC nach einer 20-stündigen Beladung bei 2,5 V in Abhängigkeit 
von der Konzentration an H2SO4. Zusätzlich wurde der Korrosionsinhibitor Armohib® 
18 eingesetzt. Wie schon bei der Beladung der Proben aus der Stahlcharge 
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100Cr6AA wird auch hier im bainitischen Gefüge ein sprunghafter Anstieg der 
Gesamtwasserstoffkonzentration mit steigender H2SO4-Konzentration beobachtet. 
Die Zunahme des Gesamtwasserstoffgehaltes im martensitischen Gefüge verläuft 
dagegen nahezu linear mit der Zunahme der Schwefelsäurekonzentration. Um eine 
dauerhafte Schädigung des Gefüges im Zuge der Wasserbeladung zu vermeiden, 
wurden die Proben für die Schwingversuche bei einer H2SO4-Konzentration von 
1,2 mmol/l und der Zugabe von 0,5 % Armohib® 18 für 20 h mit Wasserstoff beladen. 
 
Abb. 51: Gesamtwasserstoffgehalt des Stahles 100Cr6UC, nach 20 h 
elektrochemischer Beladung in unterschiedlichen Konzentrationen von 
H2SO4 und 0,5 % Armohib® 18 
4.3. Eigenspannungen 
Der Eigenspannungstiefenverlauf im Randbereich der Schwingproben wurde im 
martensitischen nicht angelassenen, im martensitischen und im bainitischen Gefüge 
des Stahles 100Cr6AA untersucht. Zusätzlich wurde der Einfluss der 
Wasserstoffbeladung auf den Eigenspannungstiefenverlauf gemessen. 
Abb. 52 zeigt zunächst den Verlauf der Eigenspannungen tangential zum 
Probenumfang bis in eine Tiefe von 160 µm. Im Randbereich wurden ausgeprägte 
Druckeigenspannungen nachgewiesen, die im martensitischen und im bainitischen 
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Verlauf schwanken die Eigenspannungen zwischen 0 und -100 MPa. In Anbetracht 
der Messgenauigkeit kann von identischen Eigenspannungen in beiden Kerngefügen 
ausgegangen werden. Dagegen weichen die Ergebnisse des nicht angelassenen 
martensitischen Gefüges geringfügig vom zuvor beschriebenen Verhalten ab. Die 
Druckeigenspannungen am Rand sind geringer, reichen aber weiter ins 
Gefügeinnere, jedoch werden im Kern der Probe ähnlich niedrige Spannungen 
erwartet. 
 
Abb. 52: Eigenspannungstiefenverlauf in den Schwingproben aus dem Stahl 
100Cr6AA im martensitischen nicht angelassenen, martensitischen und 
bainitischen Gefügezustand (Zustände 1, 3 und 4 in Tabelle 5), tangential 
zum Probenumfang 
Der Einfluss von Unterschieden in den Randbedingungen beim Schleifen der Proben 
auf die resultierenden Eigenspannungen wird aus Abb. 53 ersichtlich. Trotz der 
identischen Wärmebehandlung sind die ermittelten Druckeigenspannungen am Rand 
der bainitischen Probe mit -950 MPa fast doppelt so groß wie in den restlichen 
Messungen. Allerdings gleichen sich die Eigenspannungen schon in den ersten 
10 µm wieder an. Der Umstand, dass die Druckeigenspannungen im martensitischen 
Gefüge bereits nach 10 µm auf null abfallen, während im bainitischen Gefüge noch 
Spannungen von -200 MPa gemessen wurden, deutet darauf hin, dass durch die 
bainitische Wärmebehandlung bereits Druckeigenspannungen im Randbereich 



































der Wasserstoffbeladung des martensitischen Gefüges als roter Kreis und des 
bainitischen Gefüges als blauer Kreis eingetragen. Es wird ersichtlich, dass die 
Wasserstoffbeladung die Höhe der Eigenspannungen nicht beeinflusst. 
 
Abb. 53: Eigenspannungstiefenverlauf in den Schwingproben aus dem Stahl 
100Cr6AA im martensitischen nicht angelassenen, martensitischen und 
bainitischen Gefügezustand (Zustände 1, 2, 3, 4 und 5 in Tabelle 5), in 
axialer Richtung 
Anhand zweier martensitisch gehärteter Proben wurde der 
Eigenspannungstiefenverlauf direkt nach der Wasserstoffbeladung untersucht. In 
Abb. 54 ist für eine bessere Vergleichbarkeit zusätzlich der bereits zuvor gezeigte 
Eigenspannungstiefenverlauf einer martensitisch gehärteten Schwingprobe ohne 
Wasserstoffbeladung eingetragen. Es wird ersichtlich, dass die Wasserstoffbeladung 
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Abb. 54: Eigenspannungstiefenverlauf in den Schwingproben aus dem Stahl 
100Cr6AA im martensitischen Gefügezustand, ohne und nach 
Wasserstoffbeladung cH = 3 ppm (Zustände 4 und 5 in Tabelle 5), in axialer 
Richtung 
4.4. Statische Festigkeit 
Im Zugversuch wurden die statischen Kennwerte der untersuchten Stähle wie 
Dehngrenze, Zugfestigkeit und Bruchdehnung, nach der jeweiligen 
Wärmebehandlung ermittelt. In Kapitel 4.2 wurde bereits darauf eingegangen, dass 
die Wasserstoffbeladung nicht zu einer irreversiblen Schädigung des Gefüges führen 
darf, da lediglich der Einfluss des diffusiblen Wasserstoffes auf die Dauerfestigkeit 
untersucht werden sollte. Der Zugversuch bietet in diesem Zusammenhang eine 
einfache Möglichkeit, die Auswirkung des Wasserstoffes auf das Gefüge zu ermitteln. 
Dafür wurden einige Proben aus dem Stahl 100Cr6AA vor dem Zugversuch, 
entsprechend den in Tabelle 4 unter Punkt W5 aufgeführten Randbedingungen, auf 
einen Gesamtwasserstoffgehalt von 3 ppm beladen und direkt im Anschluss bis zum 
Bruch belastet. Um der Forderung, keine irreversible Schädigung des Gefüges durch 
die Wasserstoffbeladung hervorzurufen, zu genügen, sollte das Gefüge nach einer 
vollständigen Effusion des zusätzlich eingebrachten Wasserstoffes die gleiche 
Festigkeit wie vor der Beladung aufweisen [Hei92]. Für die Überprüfung dieser These 
wurde ein Teil der wasserstoffbeladenen Proben für 30 Tage bei Raumtemperatur an 





























die Spannungs-Dehnungs-Kurven des Stahls 100Cr6AA im bainitischen 
Gefügezustand vor der Wasserstoffbeladung, direkt nach der Wasserstoffbeladung 
und nach der 30-tägigen Auslagerung an Luft dargestellt. Direkt nach der 
Wasserstoffbeladung versagt das Gefüge bereits bei einer Zugspannung von 
780 MPa, ohne dass eine Dehngrenze ermittelt werden konnte. Im unbeladenen 
Zustand weist das Gefüge eine Dehngrenze von Rp0,2 = 2.058 ± 6 MPa auf, und die 
Zugfestigkeit wurde bei Rm = 2.476 ± 21 MPa mit einer Bruchdehnung von 
A5 = 2,2 ± 0,2 % erreicht. Nach der Auslagerung erreichte das Gefüge die gleichen 
Festigkeitseigenschaften wie das Ausgangsgefüge. Auch auf den Elastizitätsmodul 
hat die Wasserstoffbeladung keinen Einfluss. Er liegt für alle drei Zustände bei 
206 ± 3 GPa. 
 
Abb. 55: Spannungs-Dehnungs-Diagramm des Stahles 100Cr6AA im bainitischen 
Gefügezustand bei verschiedenen Wasserstoffgehalten 
Bei der Prüfung des Stahls 100Cr6AA im martensitischen Gefügezustand (Abb. 56) 
zeigte sich ein ähnliches Bild, allerdings sind die ermittelten Festigkeiten niedriger als 
im Bainit. Im unbeladenen Zustand erreichte das Gefüge eine Zugfestigkeit von 
Rm = 2.149 ± 106 MPa, wobei die plastische Verformung schon deutlich früher, bei 
Rp0,2 = 1.476 ± 28 MPa, einsetzte. Die ermittelte Bruchdehnung ist mit 




















Bainit + H + RT-Auslagerung
Bainit + H
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Wasserstoff versagte auch das martensitische Gefüge bei sehr niedrigen 
Spannungen. Bei einer Spannung von 970 ± 55 MPa ist die Zugfestigkeit erreicht, 
und das Gefüge versagte, ohne dass eine Dehngrenze bestimmt werden konnte. 
 
Abb. 56: Spannungs-Dehnungs-Diagramm des Stahles 100Cr6AA im 
martensitischen Gefügezustand bei verschiedenen Wasserstoffgehalten 
Die Ergebnisse der Zugprüfung des Stahles 100Cr6UC sind in Abb. 57 dargestellt. 
Es wird deutlich, dass mit den identischen Wärmebehandlungen ähnliche 
Festigkeiten wie mit dem Stahl 100Cr6AA erzielt werden. Im unbeladenen Zustand 
erreicht das bainitische Gefüge eine Dehngrenze von Rp0,2 = 2.088 ± 25 MPa und 
versagt anschließend bei einer Zugfestigkeit von Rm = 2.458 ± 47 MPa und einer 
Bruchdehnung von A5 = 1,5 ± 0,1 %. Wohingegen das martensitische Gefüge schon 
bei einer Zugfestigkeit von Rm = 2.018 ± 26 MPa mit einer Bruchdehnung von 
A5 = 1,1 ± 0,2 % versagt und auch nur eine Dehngrenze von Rp0,2 = 1.409 ± 10 MPa 
erreicht. Nach der Wasserstoffbeladung sinkt auch in diesem Fall die Festigkeit 
deutlich ab, so bricht die bainitische Probe bereits bei einer Zugbelastung von 
978 ± 76 MPa und die martensitische Probe bei 1.055 ± 34 MPa. Die Bruchdehnung 
liegt in beiden Fällen unter der Auflösungsgrenze des verwendeten Systems und 

























Abb. 57: Spannungs-Dehnungs-Diagramm des Stahles 100Cr6UC mit 
martensitischem und bainitischem Gefüge bei verschiedenen 
Wasserstoffgehalten 
In Tabelle 8 sind die ermittelten Kennwerte aus den durchgeführten Zugversuchen 
zusammengefasst. Zusätzlich ist der dynamische Elastizitätsmodul für den 
bainitischen Gefügezustand angegeben, da dieser für die spätere Kalibration der 





















100Cr6UC Bainit + H
100Cr6UC Martensit
100Cr6UC Martensit + H
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Tabelle 8: Statische Kennwerte der untersuchten Stahlchargen 100Cr6AA und 





Die Schwingfestigkeitsuntersuchungen wurden mit Hilfe zweier Ultraschall-
Schwingprüfanlagen durchgeführt. Der Vorteil dieser Prüftechnik liegt in der hohen 
Frequenz der Lastwechselfolge von 20.000 Hz, die es ermöglicht, die 
Grenzschwingspielzahl von 2 · 109 Schwingspielen in einem vertretbaren Zeitraum zu 
erreichen. Nach dem Bruch der Probe wurde die Bruchfläche um den Einschluss 


































































































































analysiert. Anhand der gewonnenen Daten konnten die Versagensmechanismen 
sowie der Einfluss des Wasserstoffes auf diese bestimmt werden. 
4.5.1. Temperaturverteilung in der Schwingfestigkeitsprobe 
Für eine belastbare Untersuchung der Schwingfestigkeit ist eine konstante 
Probentemperatur über den Probenquerschnitt auch bei unterschiedlich hohen 
Belastungen unerlässlich. Über Thermographieaufnahmen wurde die 
Oberflächentemperatur einer wasserstoffbeladenen martensitischen Schwingprobe 
aus dem Stahl 100Cr6AA während der Pulsphase bei einer Belastung mit 900 MPa 
sowie der anschließenden Pausenphase bestimmt. Der ermittelte Temperaturverlauf 
ist in Abb. 58 dargestellt. In den ersten drei Belastungspulsen steigt die maximale 
Oberflächentemperatur zum Ende des Pulses nahezu linear auf 28°C an. In den drei 
darauffolgenden Pulsen bleibt die maximale Oberflächentemperatur dagegen 
konstant bei ca. 28°C. Nach 24.000 Schwingspielen brach die Probe, weshalb die 
maximale Oberflächentemperatur in diesem Puls nicht mehr erreicht wurde. 
 
Abb. 58: Oberflächentemperatur der Schwingprobe im hochbelasteten 
Probenvolumen einer wasserstoffbeladenen martensitischen Schwingprobe 
aus dem Stahl 100Cr6AA, R = -1, σ 900 MPa, Puls 200 ms, Pause 
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Aufgrund der Probengeometrie und Lasteinleitung ist es nicht möglich, die 
Temperatur im Inneren des Prüfquerschnittes taktil zu messen. Aus diesem Grund 
wurde der Temperaturverlauf über den Durchmesser des Prüfquerschnittes mit dem 
Computerprogramm SysWELD simuliert. Dafür wurde in einem experimentellen 
Aufbau der Wärmeübergangskoeffizient α von der Probenoberfläche an die 
Umgebungsluft für den Fall der Kühlung der Probe mit Druckluft ermittelt. Mittig 
zwischen zwei Düsen beträgt der Wärmeübergangskoeffizient 240 W/Km2, genau vor 
einer Düse ist er mit 250 W/Km2 geringfügig höher. Weiterhin wurde für die 
Simulation das hochbelastete Probenvolumen, ± 5 mm um die Mitte der Probe, als 
konstante Wärmequelle betrachtet. Diese Wärmequelle entspricht im 
Schwingversuch der Probenerwärmung in Folge der elastischen Gefügeänderung 
und lokaler plastischer Verformung. Zusammen mit dem festgelegten Grenzwert von 
28°C für die Oberflächentemperatur, bei einer Umgebungstemperatur von 19°C, lässt 
sich nach Gleichung 4.1 die Leistung der Wärmequelle auf Q = 1,32 W bestimmen. 
? = ? ∙ ? 4.1 
Im linken Diagramm der Abb. 59 ist der ermittelte axiale Temperaturverlauf gezeigt, 
während das rechte Diagramm den radialen Temperaturverlauf im Zentrum der 
Probe wiedergibt.  
 
Abb. 59: Berechnete Temperaturverläufe in der Schwingprobe bei Druckluftkühlung 
und einer Raumtemperatur von 19°C, links: axialer Temperaturverlauf, 
rechts: radialer Temperaturverlauf im Zentrum des hochbelasteten 
Probenvolumens 
Die Wärmeleitung im Stahl, wie auch der Wärmeübergangskoeffizient, ist groß 
genug, um die entstehende Wärme ohne einen deutlichen Temperaturanstieg über 











































die Oberfläche der Probe an die Umgebung abzuführen. Erreicht die 
Probenoberfläche eine Temperatur von 28°C, ist die Temperatur im Kern der Probe 
lediglich 0,1°C höher. In axialer Richtung bildet sich dagegen ein Temperaturprofil 
mit einem Maximum in der Probenmitte und zwei Minima an den unbelasteten 
Probenenden aus. Damit ist sichergestellt, dass eine taktile Messung der 
Oberflächentemperatur im Zentrum ausreicht, um die Probentemperatur mit 
ausreichender Genauigkeit zu bestimmen und eine Überschreitung der festgelegten 
Grenztemperatur auszuschließen. Zusätzlich wurde das Ergebnis der taktilen 
Messung der Probentemperatur mit Thermographieaufnahmen überprüft. Abb. 60 
zeigt die Temperaturverteilung an der Probenoberfläche am Ende eines Pulses, in 
dem die Probe mit einer Spannungsamplitude von 800 MPa belastet wurde. 
 
Abb. 60: Thermographieaufnahme der Oberflächentemperatur am Ende eines 
Belastungspulses, R = -1, σa = 800 MPa 
4.5.2. Schadensakkumulation bei gepulster Prüfung 
Die mit der Ultraschall-Schwingprüftechnik ermittelten Dauerfestigkeiten können 
aufgrund der Versuchsführung nicht direkt mit den Dauerfestigkeiten eines 
klassischen Wöhlerversuchs (Frequenz < 200 Hz) verglichen werden. Zum einen 
wird die Oberfläche beim klassischen Wöhlerversuch über einen erheblich längeren 
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Zeitraum dem Umgebungsmedium ausgesetzt, in dem es durch Diffusions- oder 
Korrosionsprozesse zu einer Schädigung des Werkstoffes kommen kann. Zum 
anderen wird die Probe bei der Ultraschall-Schwingprüftechnik häufig nicht 
kontinuierlich mit der gleichen Belastungshöhe beaufschlagt sondern in einem Puls-
Pause-Modus geprüft. Dabei ist der Puls als die Anzahl an Schwingspielen 
festgelegt, in denen die Belastung mindestens 85 % der Sollbeanspruchung beträgt, 
während sich die Pause aus dem Ein- und Ausschwingprozess sowie der 
Ruhephase, in der die Probe abkühlt, zusammensetzt. Zur Analyse der 
Vergleichbarkeit wurde daher die schädigende Wirkung einer Puls-Pause-Teilfolge 
mit einem Einstufenversuch, der die gleiche Schwingspielzahl aufweist, untersucht. 
In Abb. 61 sind die beiden Versuchstypen gegenübergesellt. 
 
Abb. 61:  Vergleich der Spannungen in der Schwingprobe bei einem klassischen 
Wöhlerversuch und bei der Ultraschall-Schwingprüftechnik, bei identisch 
gezählter Schwingspielzahl 
Mit Hilfe der elementaren Minerregel [Rad07] wurde die Schädigung der Probe 
während des Ein- und Ausschwingprozesses sowie des Pulses bestimmt und so die 
Gesamtschädigung der Puls-Pause-Teilfolge errechnet. Bei einer Pulslänge von 
200 ms fällt die berechnete Schädigung der Probe im Ultraschall-





























einer VHCF-Prüfung sollte die Lebensdauer daher geringfügig höher ausfallen als im 
klassischen Einstufen-Wöhlerversuch. 
Weiterhin wird in den Versuchen das Puls-Pause-Verhältnis angepasst, um die 
Probentemperatur auf einem konstant niedrigen Niveau halten zu können. Die 
Pulslänge variiert dabei zwischen 100 und 300 ms. Dieses Vorgehen beeinflusst die 
Aussagekraft der Schädigung nach Miner, ist aber unumgänglich, da ansonsten die 
Probentemperatur bei höheren Belastungen über den festgelegten Grenzwert 
steigen würde oder aber die Prüfdauer über den akzeptablen Rahmen hinaus 
verlängert werden müsste. 
4.5.3. Spannungsverteilung im hochbeanspruchten Probenvolumen 
Zunächst wurde die 1. Eigenfrequenz der Schwingprobe über die „response-Analyse“ 
der Simulationssoftware Abaqus ermittelt. Die Analyse ergab eine Eigenfrequenz der 
Schwingprobe in Mode 1 von 19.394 Hz. Anschließend wurde der gesamte 
Laststrang simuliert, wobei der piezokeramischen Aktuator im Bereich der 
Resonanzfrequenz mit einer Spannungsamplitude von 7 MPa angeregt wurde. 
Daraus ergab sich schließlich eine Spannungserhöhung auf 586 MPa in der 
Probenmitte. Abb. 62 gibt den Spannungsverlauf (rot) und die Auslenkung (schwarz) 
für den Fall der maximalen Amplitude bei einer Schwingung in Resonanz wieder. Die 
Stirnseiten aller Bauteile sind demnach spannungsfrei. Es handelt sich hierbei um 
sogenannte Knotenpunkte der Spannung. In diesen Knotenpunkten ist die 
Auslenkung maximal. Dagegen wird der Bereich der maximalen Dehnung innerhalb 
einer Schwingphase als Bewegungsknoten bezeichnet. An diesen Punkten findet 
während der gesamten Schwingung keine axiale Verschiebung statt. Die 
Reduzierung des Durchmessers und die Anpassung der Bauteillänge führen zu der 
angestrebten homogenen Spannungsverteilung im Prüfvolumen, welche bisher nur 
aus analytischen Lösungen abgeschätzt wurde.  
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Abb. 62: Simulierte Spannungsverteilung, links: gesamter Laststrang, rechts: 
Spannungsverlauf und Auslenkung 
Das Simulationsergebnis wurde anschließend mit einer Dehnungsmessung über die 
Prüflänge validiert. Die Messung der Dehnung über die Prüflänge mit Ketten-DMS 
ergab ein ähnliches Bild wie die Simulation. Wie aus Abb. 63 zu entnehmen ist, stellt 
sich bei einer Dehnungsamplitude von 748 µm/m in der Mitte der Schwingprobe eine 
nahezu identische Dehnung über das gesamte Prüfvolumen ein. Die Abweichung der 
Mittelwerte der einzelnen Messpunkte lag bei ± 1 % der gemittelten 






Abb. 63: Dehnungsverteilung in axialer Richtung über das Prüfvolumen der 
Schwingprobe 
4.5.4. Wöhlerdiagramme für wechselnde Belastung 
In den folgenden Diagrammen sind die ermittelten Bruchschwingspielzahlen sowie 
die detektierten Ausfallursachen dargestellt. Abb. 64 zeigt die Wöhlerkurven für den 
bainitischen Gefügezustand der Stahlcharge 100Cr6AA. Die Schwingproben wurden 
bei einem Spannungsverhältnis von R = -1 geprüft. Die obere Linie (schwarz) 
entspricht der 50-%-Bruchwahrscheinlichkeit der unbeladenen Proben, wobei als 
Grenzschwingspielzahl 2 · 109 Schwingspiele festgelegt wurden. Mit den gewählten 
Randbedingungen wurde eine Dauerfestigkeit von 783 MPa berechnet. Damit liegt 
die Dauerfestigkeit leicht unter der von Mayer et al. für bainitische Proben aus 
100Cr6 bestimmten Dauerfestigkeit von 868 MPa. In seinen Versuchen wurden die 
Proben jedoch bereits nach 109 Schwingspielen als Durchläufer definiert [May09]. 
Bei der Untersuchung der Bruchflächen konnten im Rissursprung Chromkarbide oder 
oxidische Einschlüsse, überwiegend als Agglomerat mit den Elementen Aluminium, 
Kalzium, Magnesium, Silizium und Schwefel detektiert werden. Die hochgesetzten 
Durchläufer versagten zudem in einigen Fällen auch von der Oberfläche. Dieses 
Phänomen ist auf eine korrosive Schädigung der Oberfläche in Folge der 
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Versuchsserie noch mit Rostpartikeln aus der Zuleitung kontaminiert. Durch die 
Installation einer Feinststaubfilteranlage konnte ein Oberflächenversagen aufgrund 
einer korrosiv geschädigten Oberfläche in den weiteren Untersuchungen vermieden 
werden. Die Erhöhung des Wasserstoffgehaltes führt nicht nur zu einem signifikanten 
Abfall der Dauerfestigkeit auf 406 MPa (untere, rote Linie) sondern ändert auch den 
Versagensmechanismus. Im Rissursprung der mit Wasserstoff beladenen Proben 
wurden anstatt der kantigen Chromkarbide Mangansulfide und oxidische 
Agglomerate (Schlackeeinschlüsse) häufig in Kombination mit Aluminiumoxiden 
detektiert.  
 
Abb. 64: Wöhlerdiagramm für die Stahlcharge 100Cr6AA im bainitischen Zustand bei 
R = -1, Wöhlerlinie für 50 % Bruchwahrscheinlichkeit, schwarz: unbeladen, 
Gesamtwasserstoffgehalt = 0,6 ppm, rot: beladen, Gesamtwasserstoff-
gehalt = 3 ppm 
In Abb. 65 sind die Wöhlerdiagramme für die Stahlcharge 100Cr6AA nach der 
martensitischen Härtung bei einem Spannungsverhältnis von R = -1 dargestellt. Die 
für die unbeladenen Proben berechnete Dauerfestigkeit für die 50%ige 
Ausfallwahrscheinlichkeit (obere schwarze Linie) ist mit 926 MPa deutlich höher als 
im bainitischen Zustand. Der überwiegende Teil der Proben versagte an 
Chromkarbiden, vereinzelt versagten die Proben auch an oxidischen Agglomeraten 











σD = 783 MPa
 MnS +  CrC +  Ti +  AlMgO  Agglomerat Al, Ca, Mg, O, S, Si     





















σD = 406 MPa
G
k = 16 4x
104 
oder Titaneinschlüssen. Bei zwei Proben konnte im Rissursprung kein Einschluss 
detektiert werden. Als Ursache werden daher Fehler im Gitteraufbau, die z. B. aus 
dem unterschiedlichen Plastifizierungsverhalten des martensitischen Gefüges und 
des vorhandenen Restaustenits entstehen können, vermutet. Im Folgenden wird 
diese Art der Rissinitiierung als „Matrixfehler“ bezeichnet. Die Erhöhung des 
Wasserstoffgehaltes führt zu einer ähnlich drastischen Reduzierung der 
Dauerfestigkeit wie im bainitischen Zustand. Mit einem Gesamtwasserstoffgehalt von 
3 ppm erreichen die Proben lediglich eine Dauerfestigkeit von 531 MPa. Dabei 
beeinflusst der Wasserstoff auch das schädliche Potential der vorhandenen 
Einschlüsse. Ähnlich wie im bainitischen Zustand werden bei erhöhtem 
Wasserstoffgehalt im Rissursprung hauptsächlich Mangansulfide oder oxidische 
Agglomerate detektiert. Weiterhin wird vor allem bei den hochgesetzten Durchläufern 
ein Versagen an Matrixfehlern beobachtet. 
 
Abb. 65: Wöhlerdiagramm für die Stahlcharge 100Cr6AA nach martensitischer 
Härtung bei R = -1, Wöhlerlinie für 50 % Bruchwahrscheinlichkeit, schwarz: 
unbeladen, Gesamtwasserstoffgehalt = 0,6 ppm, rot: beladen, 
Gesamtwasserstoffgehalt = 3 ppm 
Weiterhin wurde ein Wöhlerversuch mit martensitisch gehärteten, nicht 
angelassenen Proben durchgeführt. In Vorversuchen wurde in den 
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Standardstreifenproben direkt nach dem Abschrecken auf Raumtemperatur ein 
erhöhter Wasserstoffgehalt festgestellt. In den daraufhin gefertigten Schwingproben 
wurde allerdings nur ein leicht erhöhter Wasserstoffgehalt von 1 ppm gemessen. Um 
diesen geringfügig gesteigerten Wasserstoffgehalt bis zur Prüfung der Proben zu 
konservieren, wurden sie direkt nach dem Abschrecken auf Raumtemperatur in 
flüssigem Stickstoff gelagert. Abb. 66 zeigt die Wöhlerkurve der nicht angelassenen 
martensitischen Proben im Vergleich zu der zuvor bereits gezeigten angelassenen 
Variante im unbeladenen Zustand. 
 
Abb. 66: Wöhlerdiagramm für die Stahlcharge 100Cr6AA nach martensitischer 
Härtung bei R = -1, Wöhlerlinie für 50 % Bruchwahrscheinlichkeit, schwarz: 
angelassen, Gesamtwasserstoffgehalt = 0,6 ppm; rot: nicht angelassenes 
martensitisches Gefüge, Gesamtwasserstoffgehalt = 1 ppm 
Die Dauerfestigkeit der nicht angelassenen Proben liegt mit 507 MPa deutlich unter 
der im angelassenen Zustand. Obwohl alle Proben im Volumen versagten, konnte im 
Rissursprung in den meisten Fällen kein Einschluss detektiert werden. Die 
Rissinitiierung fand überwiegend an Matrixfehlern statt. Lediglich zwei Proben 
versagten an oxidischen Agglomeraten und in je einer Probe konnte die 
Rissinitiierung auf ein Chromkarbid bzw. ein Titannitrid zurückgeführt werden. In den 
hochgesetzten Durchläufern wurde die Rissinitiierung ebenfalls nur an Matrixfehlern 
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beobachtet. Einzige Ausnahme war eine Probe, die aufgrund eines Mangansulfids in 
Kombination mit einem Chromkarbid versagte. 
4.5.5. Wöhlerdiagramme für schwellende Belastung 
Die Ergebnisse der Schwingversuche bei einem Spannungsverhältnis von R = 0,1 
ergeben einen ähnlich drastischen Einfluss des Wasserstoffes auf die erreichbare 
Dauerfestigkeit. Eine Erhöhung des Wasserstoffgehaltes von 0,6 auf 3 ppm reduziert 
die Dauerfestigkeit auf fast die Hälfte. Im unbeladenen Zustand konnte eine 
Dauerfestigkeit von 474 MPa, bezogen auf die 50%ige Bruchwahrscheinlichkeit 
(obere, schwarze Linie), für den bainitischen Gefügezustand ermittelt werden. 
Linkewitz bestimmte in seinen Untersuchungen die Dauerfestigkeit an bainitischen 
Proben einer vakuumumgeschmolzenen, hochreinen Charge für eine 
Grenzschwingspielzahl von 5 x 106 zu 535 MPa [Lin98]. Wie aus Abb. 67 hervorgeht, 
versagte ein Großteil der Proben an Titannitrideinschlüssen, und nur in wenigen 
Fällen wurde im Rissursprung ein oxidisches Agglomerat oder ein Mangansulfid 
detektiert. Dieser Versagensmechanismus wird häufig bei einem Versagen im 
Volumen bei hochfesten bainitischen Strukturen unter schwellender Belastung 
beobachtet [Lin98, May09]. Die hochgesetzten Durchläufer versagten ebenfalls an 
den zuvor beschriebenen Einschlüssen. Mit einem Wasserstoffgehalt von 3 ppm 
erreichen die bainitischen Proben lediglich eine Dauerfestigkeit von 216 MPa (untere 
rote Linie), und es kommt ebenfalls zu einer Änderung des Versagensmechanismus. 
Wie schon bei einem Spannungsverhältnis von R = -1 beobachtet, versagen die 
wasserstoffbeladenen Proben überwiegend an Mangansulfideinschlüssen oder 
oxidischen Agglomeraten. Weiterhin wurden im Rissursprung einiger Proben 
Chromkarbide gefunden. Die hochgesetzten Durchläufer versagen etwa im gleichen 
Verhältnis an den zuvor genannten Einschlüssen. 
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Abb. 67: Wöhlerdiagramm für die Stahlcharge 100Cr6AA im bainitischen Zustand bei 
R = 0,1, Wöhlerlinie für 50 % Bruchwahrscheinlichkeit, schwarz: unbeladen, 
Gesamtwasserstoffgehalt = 0,6 ppm, rot: beladen, Gesamtwasserstoffge-
halt = 3 ppm 
Die Ergebnisse der Schwingfestigkeitsuntersuchung an den martensitisch gehärteten 
Proben ist in Abb. 68 dargestellt. Im unbeladenen Zustand findet die Rissinitiierung 
sowohl an Titannitrideinschlüssen als auch an Chromkarbiden statt. In wenigen 
Fällen ist der rissbildende Einschluss beim Bruch der Probe aus dem Gefüge 
gefallen, so dass eine Bestimmung nicht mehr möglich war. Lediglich eine Probe 
versagte in Folge eines Oberflächendefektes. Die hochgesetzten Durchläufer 
versagten dagegen alle aufgrund einer Rissinitiierung im Volumen, allerdings 
dominieren hierbei oxidische Einschlüsse. Daneben wurden im Rissursprung 
Titannitride sowie ein Chromkarbid und ein Matrixfehler detektiert. Die 
Dauerfestigkeit liegt mit 495 MPa geringfügig über der Dauerfestigkeit der 
bainitischen Proben. Die Prüfung der wasserstoffbeladenen Proben ergab eine 
Dauerfestigkeit von 289 MPa. Die REM-Untersuchung der Bruchflächen zeigte die 
nach der Wasserstoffbeladung typischen Einschlüsse wie oxidische Agglomerate 
oder Mangansulfide. Bei einer Vielzahl der Proben wurde auch ein Matrixversagen 
im Rissursprung beobachtet. Vereinzelt versagten die Proben an Titannitriden, 
Chromkarbiden oder nicht bestimmbaren Einschlüssen. Bei den hochgesetzten 
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Durchläufern fand die Rissinitiierung entweder an oxidischen Einschlüssen oder an 
Matrixfehlern statt. 
 
Abb. 68: Wöhlerdiagramm für die Stahlcharge 100Cr6AA nach martensitischer 
Härtung bei R = 0,1, Wöhlerlinie für 50 % Bruchwahrscheinlichkeit, 
schwarz: unbeladen, Gesamtwasserstoffgehalt = 0,6 ppm, rot: beladen, 
Gesamtwasserstoffgehalt = 3 ppm 
4.5.6. Einfluss des Ausgangszustandes auf die Lebensdauer bei erhöhtem 
Wasserstoffgehalt 
Der Einfluss des Ausgangszustandes auf die Lebensdauer bei erhöhtem 
Wasserstoffgehalt wurde anhand des Stahles 100Cr6UC, welcher über eine andere 
Herstellroute produziert wurde, untersucht. Aufgrund der erheblichen Dauer eines 
vollständigen Wöhlerversuchs wurde im Rahmen dieser speziellen Untersuchung die 
Lebensdauer nur auf zwei ausgewählten Lasthorizonten ermittelt. Diese Ergebnisse 
sind in den folgenden Diagrammen grün markiert. Für eine bessere Vergleichbarkeit 
enthalten die Diagramme zusätzlich die Ergebnisse der vollständigen 
Wöhlerversuche für die aluminiumarme Variante bei erhöhtem Wasserstoffgehalt. 
Für den bainitischen Gefügezustand, dargestellt in Abb. 69, deuten die Ergebnisse 
der Prüfung bei einem Spannungsverhältnis von R = -1 eine geringfügige Steigerung 
der Dauerfestigkeit an. Im Rissursprung der regulären Probenbrüche, wie auch in 
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den hochgesetzten Durchläufern, wurden nur die für eine Zugschwellbelastung 
typischen Titannitrideinschlüsse gefunden. Dieser Umstand ist auf die chemische 
Zusammensetzung des Stahles 100Cr6UC zurückzuführen. Die Hauptanforderungen 
an diese Stahlgüte sind ein sehr niedriger Schwefelgehalt, verbunden mit einem sehr 
geringen Sauerstoffgehalt. Aus diesen Anforderungen resultiert ein oxidischer 
Reinheitsgrad von K0 = 0, ebenfalls ist der sulfidische Reinheitsgrad K0 = 0. Die 
größte Störung erfährt das Gefüge daher durch die Titaneinschlüsse, die bei 
ausreichend hoher Belastung zu einer Rissbildung führen. 
 
Abb. 69: Wöhlerdiagramm für die Stahlchargen 100Cr6AA (rot) und 100Cr6UC 
(grün) im bainitischen Zustand bei R = -1, Wöhlerlinie für 50 % 
Bruchwahrscheinlichkeit, Gesamtwasserstoffgehalt = 3 ppm 
Im Fall der martensitisch gehärteten Proben (Abb. 70) liegen die ermittelten 
Lebensdauern überwiegend im Bereich des Streubandes der aluminiumarmen 
Stahlcharge. Lediglich die höhere Anzahl an Durchläufern gegenüber den Versuchen 
an der aluminiumarmen Stahlcharge auf dem nahezu identischen Lasthorizont lässt 
eine geringe Steigerung der Dauerfestigkeit vermuten. Wie auch bei den bainitischen 
Proben findet die Rissbildung, bis auf einen Matrixfehler, ausschließlich an 
Titannitrideinschlüssen statt. Dies gilt auch für die hochgesetzten Durchläufer. 
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Abb. 70: Wöhlerdiagramm für die Stahlchargen 100Cr6AA (rot) und 100Cr6UC 
(grün) nach martensitischer Härtung bei R = -1, Wöhlerlinie für 50 % 
Bruchwahrscheinlichkeit, Gesamtwasserstoffgehalt = 3 ppm 
Das gleiche Bild zeigt sich bei der Analyse der Lebensdauern bei einem 
Spannungsverhältnis von R = 0,1. Wird der gesamte Wöhlerversuch (Abb. 71) 
betrachtet, liegen auch hier die Lebensdauern der bainitischen Proben im Bereich 
des Streubandes der an der aluminiumarmen Stahlcharge ermittelten Werte. Die 
höhere Anzahl an Durchläufern legt allerdings ebenfalls die Vermutung einer leichten 
Steigerung der Dauerfestigkeit nahe. Im Rissursprung aller gebrochenen Proben 
wurden ausschließlich Titannitrideinschlüsse detektiert. 
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Abb. 71: Wöhlerdiagramm für die Stahlchargen 100Cr6AA (rot) und 100Cr6UC 
(grün) im bainitischen Zustand bei R = 0,1, Wöhlerlinie für 50 % 
Bruchwahrscheinlichkeit, Gesamtwasserstoffgehalt = 3 ppm 
Abb. 72 zeigt die ermittelten Lebensdauern bei einer Zugschwellbelastung der 
martensitisch gehärteten Proben. Der direkte Vergleich der Lebensdauern im 
Zeitfestigkeitsgebiet mit den Ergebnissen der aluminiumarmen Stahlcharge deutet 
keine Steigerung der Dauerfestigkeit an. Jedoch erreichen die Proben bei einer 
niedrigeren Spannungsamplitude entweder die Grenzschwingspielzahl oder 
zumindest eine Lebensdauer, die über dem Median der aluminiumarmen 
Stahlcharge liegt. Bei der Untersuchung der Bruchflächen wurden sowohl bei den 
hochgesetzten Durchläufern als auch bei den regulär gebrochenen Proben 
überwiegend Titannitride im Rissursprung detektiert. Lediglich in einer Probe fand die 
Rissbildung an einem Matrixfehler statt. 
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Abb. 72: Wöhlerdiagramm für die Stahlchargen 100Cr6AA (rot) und 100Cr6UC 
(grün) nach martensitischer Härtung bei R = 0,1, Wöhlerlinie für 50 % 
Bruchwahrscheinlichkeit, Gesamtwasserstoffgehalt = 3 ppm 
4.5.7. Ursachen der Rissbildung und deren Häufigkeit 
Wie aus den Wöhlerdiagrammen ersichtlich wird, hat die Rissbildung an einer 
Vielzahl von Einschlüssen, Matrixfehlern oder Oberflächenungänzen stattgefunden. 
Die relative Häufigkeit dieser unterschiedlichen Rissausgangsorte ist in Tabelle 9 für 
alle untersuchten Varianten zusammengefasst. Aufgrund der Tatsache, dass im 
Rissursprung nur selten ein einziges Element nachgewiesen wurde, fand die 
Einteilung der Einschlüsse anhand des flächenmäßig größten Typs statt. Das 
Pluszeichen hinter dem Einschlusstyp deutet die Möglichkeit weiterer Elemente im 
Rissursprung an. Für den Fall, dass es sich dabei nur um einen weiteren 
Einschlusstyp handelt, ist dieser in Klammern angegeben. 
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Tabelle 9: Relative Häufigkeit aller beobachteten Rissausgangsorte in gebrochenen 
Proben für alle untersuchten Varianten, bis zur Grenzschwingspielzahl 










Ti + [%] MnS + [%]
Agglomerate 
Al, Ca, Mg, O, 






Bainit  - - 38 - - 62 -
100Cr6AA
Bainit + H - - - - 31 69 -
100Cr6UC




- 81 5 5 - 9 -
100Cr6AA
Martensit - 9 59 9 - 23 -
100Cr6AA
Martensit + H - 7 - 4 32 57 -
100Cr6UC 
Martensit + H - 17 - 83 - - -






Ti + [%] MnS + [%]
Agglomerate 
Al, Ca, Mg, O, 






Bainit 5 - 6 64 3 22 -
100Cr6AA
Bainit + H - - 13 8 35 35 9
100Cr6UC 
Bainit + H - - - 100 - - -
100Cr6AA
Martensit 3 7 42 35 10 3 -
100Cr6AA
Martensit + H - 31 6 19 19 25 -
100Cr6UC 
Martensit + H - - - 100 - - -
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Zur Bestimmung des Einflusses der unterschiedlichen Versuchsparameter auf den 
Versagensmechanismus wurde eine Taylorreihenanalyse durchgeführt, wie sie 
bereits von Karsch et al. beschrieben wurde [Kar14]. Bei den betrachteten 
Einflussgrößen handelt es sich um das bei der Schwingprüfung eingestellte 
Spannungsverhältnis R, den Gefügezustand in Folge der Wärmebehandlung mit 
ht = 0 für Bainit und ht = 1 für Martensit sowie den Gesamtwasserstoffgehalt in der 
Probe cH. Wird die Reihenentwicklung nach der ersten Ableitung abgebrochen, lässt 
sich die Änderung der Wahrscheinlichkeit Pj einer Rissinitiierung in Proben die durch 
eine der betrachteten Ursachen versagen, über die Gleichung 4.2 beschreiben. 
Dabei steht j für die betrachtete Rissbildungsart. 
??(ℎ?, ??, ?) = ??(ℎ?? , ???, ??) + ????ℎ? ∙ (ℎ? − ℎ??) + ?????? ∙ (?? − ???) + ????? ∙ (? − ??) 4.2 
Die Optimierung der partiellen Ableitungen wurde über die Minimierung der Differenz 
der gemessenen und berechneten bedingten Wahrscheinlichkeiten mit Hilfe der 
least-square-Methode erreicht. Als Startpunkt für die Reihenentwicklung wurden 
folgende Parameter festgelegt: R0 = -1, ht0 = 0 (Bainit), cH0 = 0,6 ppm. Tabelle 10 gibt 
die Ergebnisse unter Berücksichtigung aller bis zur Grenzschwingspielzahl 
gebrochenen Proben wieder. Es wird ersichtlich, dass die Änderung des 
Härtungsgefüges von Bainit zu Martensit mit einer Zunahme der Rissbildung an 
Matrixfehlern sowie an Chromkarbiden verbunden ist. Gleichzeitig stellt sich durch 
diese Änderung eine deutliche Reduzierung der Rissinitiierung an Agglomeraten ein. 
Weiterhin reduziert sich durch diese Änderung die Anzahl an Titan- und 
Mangansulfideinschlüssen im Rissursprung. Ein erhöhter Wasserstoffgehalt erhöht 
dagegen die Wahrscheinlichkeit der Rissinitiierung an Mangansulfideinschlüssen und 
Agglomeraten. Zugleich wird die Wahrscheinlichkeit des Versagens an 
Chromkarbiden oder Titannitriden reduziert. Durch die Änderung des 
Spannungsverhältnisses von R = -1 auf R = 0,1 ist ein starker Abfall der 
Wahrscheinlichkeit einer Rissbildung an Agglomeraten zu beobachten, etwas 
geringer ist der Abfall in Bezug auf Chromkarbide. Ausgeglichen wird dieser 
Umstand durch eine deutliche Erhöhung der Wahrscheinlichkeit, dass die Proben an 
Titannitriden versagen, zusätzlich ergibt sich eine Zunahme von Matrixfehlern im 
Rissursprung. 
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Tabelle 10: Einfluss der Versuchsparameter Wärmebehandlung, Wasserstoffgehalt 
und Spannungsverhältnis auf die Wahrscheinlichkeit der Rissinitiierung in 
Proben die an den aufgeführten Rissausgangsorten versagen 
 
In Tabelle 11 sind neben den regulären Probenbrüchen, bis zur 
Grenzschwingspielzahl 2 · 109, auch die Versagensursachen der hochgesetzten 
Durchläufer bei der Berechnung der relativen Häufigkeit berücksichtig worden.  
Tabelle 11:  Relative Häufigkeit aller beobachteten Rissausgangsorte in gebrochenen 
Proben, einschließlich der hochgesetzten Durchläufer, für alle 

















Al, Ca, Mg, O, 






∂Pj / ∂ht [%] 0 14 12 -2 -2 -20 -2 
∂Pj / ∂cH [%/ppm] -1 2 -13 -8 11 8 1 
∂Pj / ∂R [%] 2 5 -7 26 1 -29 2 






Ti + [%] MnS + [%]
Agglomerate 
Al, Ca, Mg, O, 






Bainit  21 - 29 - - 50 -
100Cr6AA
Bainit + H - - 3 - 25 72 -
100Cr6UC




- 84 7 3 - 6 -
100Cr6AA
Martensit 3 7 47 7 - 36 -
100Cr6AA
Martensit + H 2 14 - 6 25 53 -
100Cr6UC 
Martensit + H 8 8 - 84 - - -
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Anhand dieser relativen Häufigkeiten wurde ebenfalls eine Optimierung der partiellen 
Ableitungen der Taylorreihe in Gleichung 4.2 durchgeführt. Die in Tabelle 12 
gezeigten Ergebnisse weisen, bis auf die Versagensursachen Oberfläche und 
Matrixfehler, nur geringe Abweichungen von den zuvor geschilderten Ergebnissen 
auf. Die auffallenden Abweichungen bei den Versagensursachen Oberfläche und 
Matrixfehler sind jedoch auf die höhere Anzahl an Oberflächenfehlern, die zum 
Großteil auf die Oberflächenkorrosion aufgrund verunreinigter Druckluft zur Kühlung 
der Proben herrühren, zurückzuführen. 
Tabelle 12: Einfluss der Versuchsparameter Wärmebehandlung, Wasserstoffgehalt 
und Spannungsverhältnis auf die bedingte Wahrscheinlichkeit der 
Rissinitiierung an den aufgeführten Rissausgangsorten, bei 
Berücksichtigung der hochgesetzten Durchläufer  
 
 






Ti + [%] MnS + [%]
Agglomerate 
Al, Ca, Mg, O, 






Bainit 6 - 5 55 4 30 0
100Cr6AA
Bainite + H - - 21 7 29 36 7
100Cr6UC 
Bainit + H - - - 100 - - -
100Cr6AA
Martensit 3 7 38 31 7 12 2
100Cr6AA
Martensit + H - 33 6 16 17 28 -
100Cr6UC 















Al, Ca, Mg, O, 






∂Pj / ∂ht [%] -5 15 8 -1 -2 -15 -1
∂Pj / ∂cH [%/ppm] -3 3 -9 -7 9 6 1 
∂Pj / ∂R [%] -4 4 -2 22 2 -24 2 
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4.5.8. Spezifische Wöhlerlinien einzelner Versagensmechanismen 
Entsprechend dem in Kap. 3.3.6 beschriebenen Vorgehen wurden für alle 
untersuchten Varianten, für die ein vollständiger Wöhlerversuch durchgeführt wurde, 
versagensspezifische Wöhlerlinien ermittelt. Die Auswertung beschränkt sich jedoch 
auf die Versagensursachen, deren relative Häufigkeit, bezogen auf die jeweilige 
Variante, über 10 % lag. In Tabelle 13 sind die für die Beschreibung der 
versagensspezifischen Wöhlerlinien notwendigen Parameter aufgeführt, wie sie über 
die Maximierung der Likelihood-Funktion bestimmt wurden. 
Tabelle 13: Parameter der versagensspezifischen Wöhlerlinien des Stahles 
100Cr6AA 
 
Gemäß dem Ergebnis der Bruchflächenuntersuchung im REM versagen die 
bainitischen Proben bei einem Spannungsverhältnis von R = -1 an oxidischen 
Einschlüssen oder Karbiden. Abb. 73 zeigt, dass die oxidischen Einschlüsse die 
Lebensdauer stärker reduzieren als die Karbide. Vor allem bei höheren Belastungen, 
wo das Versagen überwiegend an Oxiden stattfindet, führt ein verringerter Anteil an 
Oxideinschlüssen zu einer Steigerung der Lebensdauer. Die Berechnung der 
R Gefügezustand Versagens-
ursache m σ0 [MPa] N0 k
Karbid 0,43 1000 3,73E+07 25
Oxid 0,68 1000 2,52E+06 32
Oxid 0,87 737 2,79E+05 17
Sulfid 0,56 737 7,60E+06 12
Karbid 0,35 1100 1,37E+07 39
Oxid 0,8 1100 1,31E+07 73
Oxid 0,42 964 2,53E+06 14
Sulfid 0,35 964 2,09E+06 21
Titannitrid 0,95 875 1,21E+05 17
Oxid 1,72 875 1,41E+05 18
Karbid 0,59 422 5,23E+07 10
Oxid 0,6 422 4,29E+06 14
Sulfid 0,44 422 7,60E+06 13
Karbid 0,45 657 1,66E+08 15
Titannitrid 0,93 657 6,58E+06 30
Sulfid 0,91 657 1,03E+07 31
Titannitrid 0,52 532 6,92E+06 15
Oxid 0,44 532 5,03E+06 17
Sulfid 0,59 532 6,20E+06 15












spezifischen Wöhlerlinien für wasserstoffbeladene Proben ergibt einen ähnlichen 
Zusammenhang.  
 
Abb. 73: Versagensspezifische Wöhlerlinien sowie die daraus berechnete 
Wöhlerlinie der Probe für eine 50%ige Versagenswahrscheinlichkeit, 
100Cr6AA, R = -1, Bainit 
Wie Abb. 74 zeigt, sind auch hier die oxidischen Einschlüsse bei höherer Belastung 
lebensdauerbestimmend. Das vermehrte Auftreten von Versagen an 
Sulfideinschlüssen bei geringerer Belastung reduziert den dominanten Einfluss der 
oxidischen Einschlüsse auf die Lebensdauer im Bereich der Grenzschwingspielzahl. 
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Abb. 74: Versagensspezifische Wöhlerlinien sowie die daraus berechnete 
Wöhlerlinie der Probe für eine 50%ige Versagenswahrscheinlichkeit, 
100Cr6AA, R = -1, Bainit + H 
 
Abb. 75: Versagensspezifische Wöhlerlinien sowie die daraus berechnete 
Wöhlerlinie der Probe für eine 50%ige Versagenswahrscheinlichkeit, 
100Cr6AA, R = -1, Martensit 




































































Abb. 76: Versagensspezifische Wöhlerlinien sowie die daraus berechnete 
Wöhlerlinie der Probe für eine 50%ige Versagenswahrscheinlichkeit, 
100Cr6AA, R = -1, Martensit + H 
Abb. 75 zeigt die spezifischen Wöhlerlinien, wie sie für die martensitischen Proben 
des Stahles 100Cr6AA bei einem Spannungsverhältnis von R = -1 berechnet 
wurden. Während die oxidischen Einschlüsse die Lebendauer bei hohen 
Belastungen beeinflussen, sind die Karbide bei Bruchschwingspielzahlen größer 107 
lebensdauerbestimmend. Der Einfluss eines erhöhten Wasserstoffgehaltes ist in 
Abb. 76 dargestellt. Im Bereich der konventionellen Dauerfestigkeit wird die 
Lebensdauer der Proben gleichermaßen von oxidischen und sulfidischen 
Einschlüssen bestimmt. Im Bereich der gewählten Grenzschwingspielzahl 
dominieren dagegen die oxidischen Einschlüsse. Demnach kann mit einem Anstieg 
der Dauerfestigkeit auf 657 MPa gerechnet werden, wenn es gelänge, die oxidischen 
Einschlüsse bei der Herstellung des Stahles zu vermeiden. Die Änderung des 
Spannungsverhältnisses führt, wie zuvor gezeigt, ebenfalls zu einer Änderung in der 
Häufigkeit der rissbildenden Einschlüsse. In Abb. 77 sind daher die spezifischen 
Wöhlerlinien für ein Versagen der bainitischen Proben an Titannitriden und 
oxidischen Einschlüssen dargestellt. Die Bruchwahrscheinlichkeiten beider 
Einschlusstypen liegen sehr nah beieinander und weisen mit einer Steigung k = 17 
(TiN) und k = 18 (Oxid) nahezu den gleichen Verlauf auf. Eine Erhöhung des 
Wasserstoffgehaltes im bainitischen Gefüge führt, wie bei einem 
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Spannungsverhältnis von R = -1, zu einem Versagen an oxidischen und sulfidischen 
Einschlüssen. Allerdings sind die Unterschiede in der Bruchwahrscheinlichkeit 
zwischen den beiden Einschlusstypen sehr gering. Dass die betrachtete 
Gesamtbruchwahrscheinlichkeit dennoch deutlich höher ist, liegt an den zusätzlich 
beobachteten Versagen an Chromkarbiden. Zunächst reduziert die Tatsache, dass 
die Mehrzahl der Proben an oxidischen oder sulfidischen Einschlüssen versagten, 
die Bruchwahrscheinlichkeit in Bereichen ohne Durchläufer. Jedoch gewinnt die 
Bruchwahrscheinlichkeit der Karbideinschlüsse bei Schwingspielzahlen nahe der 
Grenzschwingspielzahl an Einfluss und erhöht damit die 
Gesamtbruchwahrscheinlichkeit. 
 
Abb. 77: Versagensspezifische Wöhlerlinien sowie die daraus berechnete 
Wöhlerlinie der Probe für eine 50%ige Versagenswahrscheinlichkeit, 
100Cr6AA, R = 0,1, Bainit 




































Abb. 78: Versagensspezifische Wöhlerlinien sowie die daraus berechnete 
Wöhlerlinie der Probe für eine 50%ige Versagenswahrscheinlichkeit, 
100Cr6AA, R = 0,1, Bainit + H 
 
Abb. 79: Versagensspezifische Wöhlerlinien sowie die daraus berechnete 
Wöhlerlinie der Probe für eine 50%ige Versagenswahrscheinlichkeit, 
100Cr6AA, R = 0,1, Martensit 
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Abb. 80: Versagensspezifische Wöhlerlinien sowie die daraus berechnete 
Wöhlerlinie der Probe für eine 50%ige Versagenswahrscheinlichkeit, 
100Cr6AA, R = 0,1, Martensit + H 
Einen ähnlich drastischen Einfluss hat die Anwesenheit von Karbiden im Fall der 
martensitischen Proben, wie Abb. 79 zeigt. Die Wöhlerlinie für Karbide weist eine 
signifikant größere Steigung auf als die für oxidische Einschlüsse und Titannitride 
und erhöht dadurch die Gesamtbruchwahrscheinlichkeit ab einer Schwingspielzahl 
von 107. Bei kürzeren Lebensdauern wird die Gesamtbruchwahrscheinlichkeit 
dagegen von den spezifischen Bruchwahrscheinlichkeiten der oxidischen 
Einschlüsse und Titannitride bestimmt. Wird der Wasserstoffgehalt der 
martensitischen Proben vor der Prüfung bei R = 0,1 erhöht, können die spezifischen 
Bruchwahrscheinlichkeiten für ein Versagen an oxidischen oder sulfidischen 
Einschlüssen, Titannitriden oder Matrixfehlern berechnet werden. In Abb. 80 sind die 
entsprechenden Verläufe abgebildet. Es wird ersichtlich, dass die Wahrscheinlichkeit 
eines Versagens der Probe in der Matrix mit abnehmender Spannungsamplitude 
zunimmt. Zwischen den anderen Versagensmechanismen besteht dagegen kein 
signifikanter Unterschied in der Abhängigkeit der Bruchwahrscheinlichkeit von der 
Spannungsamplitude. 






 Oxid              Oxid
 Titannitrid     Titannitrid
 Sulfid         Sulfid
 Matrixfehler  Matrixfehler























Die Bruchflächen aller Proben wurden mit Licht- und Rasterelektronenmikroskopie 
untersucht. Ein Großteil wurde zusätzlich auch in der Mikrosonde analysiert. Im 
Folgenden werden zunächst die unterschiedlichen Ausbildungen der beobachteten 
Versagensursachen anhand von ausgewählten Beispielen dargestellt. Anschließend 
soll die Frage geklärt werden, ob sich ein erhöhter Wasserstoffgehalt alleine an 
bestimmten Merkmalen im Bruchbild detektieren lässt. 
Die unter den Oberbegriff „oxidisches Agglomerat“ zusammengefassten Einschlüsse 
zeigen die größten Unterschiede in ihrem Erscheinungsbild und ihrer 
Zusammensetzung. Wie den Beispielen in Abb. 81 zu entnehmen ist, weisen alle 
Agglomerate eine überwiegend globulare Form auf. Jedoch unterscheiden sie sich in 
ihrem strukturellen Aufbau. So können sie aus einzelnen großen und 
zusammenhängenden Agglomeraten, großen Einschlüssen mit geringen Anteilen 
anderer Elemente oder aus einer Agglomeration vieler kleiner Einschlussfragmente 
mit unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung bestehen. Möglicherweise ist 
diese zerrüttete Struktur auf ein mehrfaches Brechen des Agglomerates während der 
zyklischen Belastung zurückzuführen. Allen Agglomeraten gemein ist die für Oxide 
typische schlechte Anbindung an die umgebende Matrix. Bei genauer 
Betrachtungsweise lässt sich auf allen Aufnahmen der Agglomerate eine Trennung 















Abb. 81: Erscheinungsbilder der unter den Oberbegriff Agglomerat 
zusammengefassten Einschlüsse im REM, incl. der EDX-Analyse,              
A) Agglomerat, B) zerklüftetes Agglomerat, C) Agglomerat AlO + CaS 
Das Versagen der Proben an Chromkarbiden ist bei der Untersuchung der 
Bruchfläche zunächst nicht sofort ersichtlich, erst die Betrachtung des 
Rissursprunges in der Mikrosonde gibt Aufschluss über die Versagensursache. In 
Abb. 82 sind die REM-Aufnahme und die Ergebnisse der Mikrosonde 
gegenübergestellt. Durch die Überlagerung der Chrom- und der Kohlenstoffverteilung 
wird ersichtlich, dass es sich bei der strukturlosen Fläche im Rissursprung (REM) 
vermutlich um ein Chromkarbid handelt. In der direkten Umgebung wird ebenfalls ein 
























Abb. 82: Erscheinungsbild eines versagensrelevanten Chromkarbideinschlusses, 
links: REM-Aufnahme, rechts: Mikrosonden-Aufnahme 
Die in Abb. 83 dargestellten Mangansulfide wurden vor allem in den Bruchflächen 
von wechselnd belasteten Proben der Stahlcharge 100Cr6AA detektiert. In 
Längsschliffen wird in den meisten Fällen eine langgestreckte, nadelartige Form 
dieser Einschlüsse beobachtet. Dieser Umstand ist auf den Fertigungsschritt Walzen 
zurückzuführen, in dem die zuvor globularen Sulfide aufgrund ihrer geringen 
Festigkeit in Walzrichtung gestreckt werden. Beim Walzen besteht die Gefahr, dass 
diese Nadeln, aufgrund eines hohen lokalen Umformgrades reißen (Abb. 83 oben). 
Die so entstandenen kurzen Bruchstücke weisen in erster Näherung eine ovale Form 
auf, wobei die Haftung an die Matrix im Bereich der Bruchstelle verloren geht. 




Abb. 83: Mangansulfide, oben: Ausprägung der Mangansulfidverteilung im 
Längsschliff, unten: Erscheinungsbild eines versagensrelevanten 
Mangansulfideinschlusses im REM inklusive EDX-Analyse des 
Einschlusses 
Abb. 84 zeigt die Rissbildung ausgehend von einem Titannitrid. Entgegen den 
Agglomeraten und den Sulfiden weisen die Titannitride eine scharfkantige Form auf. 
Die Anbindung an die Matrix ist in den meisten Fällen sehr gut. Aufgrund des 
höheren Elastizitätsmodules der Nitride kommt es dadurch zu einer 
Spannungsüberhöhung im Einschluss, in deren Folge zunächst eine Rissinitiierung 








Abb. 84: Erscheinungsbild eines versagensrelevanten Titannitrideinschlusses im 
REM inklusive EDX-Analyse des Einschlusses 
In einigen Bruchflächen konnte im Rissursprung kein rissauslösender Einschluss 
gefunden werden, trotzdem fand die Rissinitiierung im Volumen statt, wie Abb. 85 
zeigt. Ausgehend von dem Bruchbild wird vermutet, dass es zunächst zu einem 
Versagen der Korngrenzen kommt, bevor der Riss dann transkristallin weiterwächst. 
 
Abb. 85: Rissbildung ohne Einschluss, links: Rissausgang im Volumen, R = 0,1, 
100Cr6AA, Martensit + H, rechts: vergrößerte Darstellung des 
Rissbildungsortes 
In seltenen Fällen wurde eine Rissinitiierung an der Oberfläche beobachtet. Dieser 
Versagensmechanismus wird häufig im Bereich der Zeitfestigkeit bei hoher 
Spannungsamplitude und entsprechend kurzer Lebensdauer beobachtet. Bei den 
geringeren Lasten im VHCF-Bereich tritt dieser Versagensmechanismus nur auf, 
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einen Einschluss direkt unterhalb der Oberfläche oder durch eine scharfe Kerbe aus 
dem Fertigungsprozess, kommt. Abb. 86 zeigt die Rissinitiierung an einer 
Schleifriefe.  
 
Abb. 86: Rissinitiierung an der Oberfläche infolge einer Schleifriefe, REM-Aufnahme 
Unter allen Versuchsbedingungen wurden im Bereich der OBZ, neben dem 
überwiegenden Anteil von transkristallinem Wabenbruch, auch interkristalline Anteile 
gefunden. Abb. 87 bis Abb. 90 geben exemplarisch die vom transkristallinen 
Wabenbruch umgebene interkristalline Bruchstruktur, wie sie in allen 
Gefügevarianten beobachtet wurde, wieder. Unterschieden wird dabei zwischen der 
Stahlcharge, dem Gefügezustand und dem Wasserstoffgehalt zu Beginn der 
Prüfung, nicht aber nach dem Spannungsverhältnis. Abb. 87 A zeigt die 
Bruchstruktur des bainitischen Gefüges mit einem Gesamtwasserstoffgehalt von 
0,6 ppm. Im linken Bild ist das Mischbruchgefüge zu erkennen, welches am Rand 
einen transkristallinen Wabenbruch und im Zentrum eine interkristalline Bruchstruktur 
mit klaffenden Korngrenzen und duktile Anteile (Haarlinien) auf den 
Korngrenzflächen aufweist. Deutlicher sind diese duktilen Anteile auf den 
Korngrenzflächen im rechten Bild zu erkennen. Zusätzlich kann in geringem Umfang 
eine Grübchenbildung beobachtet werden. Wie aus Abb. 87 B ersichtlich wird, zeigen 
die Bruchflächen der bainitischen Proben mit einem Gesamtwasserstoffgehalt von 
130 
3 ppm die gleichen charakteristischen Merkmale. Auch hier bildet sich neben dem 
transkristallinen Wabenbruch eine interkristalline Bruchstruktur mit klaffenden 
Korngrenzen und duktilen Anteilen auf den Korngrenzflächen. Die Grübchenbildung 
ist bei erhöhtem Wasserstoffgehalt nicht ausgeprägter als im Ausgangszustand. 
 
 
Abb. 87: Bruchflächen bainitischer Proben unter dem REM, A) links: 100Cr6AA, 
Bainit, cH = 0,6 ppm, R = -1, σa = 700 MPa, N = 4,87 · 109, hochgesetzt: 
σa = 821 MPa NB = 8,16 · 108, rechts: 100Cr6AA, Bainit, cH = 0,6 ppm, 
R = 0,1, σa = 438 MPa N = 2,22·109, hochgesetzt: σa = 547 MPa, 
NB = 1,89 · 108  
 B) links: 100Cr6AA, Bainit, cH = 3 ppm, R = 0,1, σa = 369 MPa, 
NB = 9,9 · 105, rechts: 100Cr6AA, Bainit, cH = 3 ppm, R = -1, σa = 474 MPa 
NB = 1,14 · 107  
 
Die Bruchflächen des martensitischen Gefüges weisen in der OBZ ebenfalls 
Bereiche auf, in denen neben dem transkristallinen Wabenbruch interkristallines 
Risswachstum stattfindet. Aus Abb. 88 geht hervor, dass die Bereiche mit 
A 
B 
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interkristalliner Bruchstruktur, unabhängig vom Wasserstoffgehalt (vgl. A und B) mehr 
oder weniger stark ausgeprägt klaffende Korngrenzen sowie Grübchenbildung auf 
den Korngrenzflächen aufweisen. Die duktilen Anteile auf den Korngrenzflächen sind 
auf den, unter erhöhtem Wasserstoffgehalt (3 ppm) erzeugten Bruchflächen in 
wenigen Fällen deutlicher und stärker vorhanden als in den Bruchflächen der Proben 
mit dem ursprünglichen Wasserstoffgehalt von 0,6 ppm  
 
 
Abb. 88: Bruchflächen martensitischer Proben unter dem REM, A) links: 100Cr6AA, 
Martensit, cH = 0,6 ppm, R = 0,1, σa = 520 MPa N = 3,43 · 109, hochgesetzt: 
σa = 547 MPa, NB = 6,74 · 107, rechts: 100Cr6AA, Martensit, cH = 0,6 ppm, 
R = -1, σa = 875 MPa, N = 2,78 · 109, hochgesetzt: σa = 1013 MPa, 
NB = 1,43 · 106  
 B) links: 100Cr6AA, Martensit, cH = 3 ppm, R = 0,1, σa = 319 MPa, 
NB = 5,89 · 107, rechts: 100Cr6AA, Martensit, cH = 3 ppm, R = -1, 





Abb. 89 zeigt interkristalline Bruchbereiche des Stahles 100Cr6UC im bainitischen 
und martensitischen Gefügezustand bei einem Gesamtwasserstoffgehalt von 3 ppm. 
Die interkristalline Bruchstruktur ist auch in diesem Fall von transkristallinem 
Wabenbruch umgebenen. Die Ausbildungen der duktilen Anteile auf den 
Korngrenzflächen sind wie im aluminiumarmen Stahl im martensitischen Gefüge 
ausgeprägter als im bainitischen Gefüge. Das gleiche gilt für die Grübchenbildung 
auf den Korngrenzflächen und die klaffenden Korngrenzen, die sowohl im 
bainitischen als auch im martensitischen Gefüge beobachtet werden können.  
 
 
Abb. 89: Bruchflächen des Stahles 100Cr6UC unter dem REM, A) links: 100Cr6UC, 
Bainit, cH = 3 ppm, R = 0,1, σa = 261 MPa, N = 3,85 · 109, hochgesetzt: 
σa = 313 MPa, NB = 8,12 · 107, rechts: 100Cr6UC, Bainit, cH = 3 ppm, 
R = 0,1, σa = 350 MPa, NB = 6,30 · 107  
 B) links: 100Cr6UC, Martensit, cH = 3 ppm, R = -1, σa = 741 MPa, 
NB = 6,53 · 107, rechts: 100Cr6UC Martensit, cH = 3 ppm, R = 0,1, 
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In der Bruchstruktur der martensitisch gehärteten Proben, die im nicht angelassenen 
Zustand geprüft wurden, konnte ebenfalls interkristallines Risswachstum beobachtet 
werden. Abb. 90 zeigt die für das martensitische Gefüge typischen stark klaffenden 
Korngrenzen und eine ausgeprägte Grübchenbildung auf den Korngrenzflächen. Die 
duktilen Anteile auf den Korngrenzflächen sind dagegen weniger stark ausgebildet, 
als es in der Bruchfläche der wasserstoffbeladenen martensitischen Proben der Fall 
ist. 
 
Abb. 90: Bruchflächen des Stahles 100Cr6UC unter dem REM, links: 100Cr6AA, 
Martensit nicht angelassen, cH = 1 ppm, R = -1, σa = 766 MPa, 
NB = 3,40 · 104, rechts: 100Cr6AA, Martensit nicht angelassen, cH = 1 ppm, 
R = -1, σa = 438 MPa, N = 2,00 · 109, hochgesetzt: σa = 745 MPa, 
NB = 3,32 · 106 
4.5.9.1. Simulation der Spannungszustände an den Einschlüssen 
Die Simulation der drei Grundtypen von Einschlüssen, welche in den Rissursprüngen 
gebrochener Proben detektiert wurden, soll einen Überblick über die resultierende 
Spannungsverteilung in der näheren Umgebung der Einschlüsse geben. Damit auch 
der Fall des plastischen Fließens der Matrix aufgrund einer möglichen 
Spannungsüberhöhung bei der Berechnung berücksichtigt wird, mussten zunächst 
die Materialparameter für ein elastisch-plastisches Materialverhalten ermittelt 
werden. Die Spannungs-Dehnungsbeziehungen, welche für die beiden Gefüge im 
Zugversuch ermittelt wurden, werden in der Simulation über die Ramberg-Osgood- 
Funktion (Gleichung 4.3) beschrieben. Dabei entspricht σ0 der Spannung, bei der 
eine plastische Dehnung von α erreicht wird, und n dem Verfestigungsexponenten. 
134 
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Die ermittelten Materialparameter für die Stahlcharge 100Cr6AA sind in Tabelle 14 
für die untersuchten Gefügezustände Bainit und Martensit aufgeführt. 
Tabelle 14: Materialparameter für die Simulation des Matrixgefüges aus 100Cr6AA 
Gefüge Elastizitätsmodul [GPa] σ0 [MPa] n α 
Bainit 206,3 2.053 11,97 0,158 
Martensit 204,6 1.476 4,38 0,291 
 
In Abb. 91 sind sowohl die experimentell bestimmten Spannungs-Dehnungsverläufe 
für die Stahlcharge 100Cr6AA, als auch die in der Simulation berechneten Kurven 
dargestellt. Es zeigt sich, dass mit den gewählten Parametern eine gute 
Übereinstimmung erzielt wird. Die auftretende Abweichung zwischen dem Modell 
und der Realität kann aufgrund weiterer Vereinfachungen am Simulationsmodell 
vernachlässigt werden.  
 
Abb. 91: Vergleich der Spannungs-Dehnungskurve des bainitischen und des 
martensitischen Gefüges mit dem berechneten elastisch-plastischen 
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Die zuvor beschriebenen Unterschiede der Einschlusstypen in ihrer Form und 
Haftung zur Matrix, wie sie aus den Analysen der Bruchflächen hervorgehen, wurden 
bei der Simulation in angepasster Art berücksichtigt. Wie Abb. 92 links zeigt, wurden 
die oxidischen Einschlüsse als ideale Kugel in den Matrixwerkstoff eingebunden. 
Dabei wurde das Matrixvolumen so groß gewählt, dass eine Beeinflussung der 
Spannungsverteilung durch Randeffekte vernachlässigt werden kann. Zusätzlich 
wurde die Symmetrie des Modells ausgenutzt und für die Berechnung nur ein 
Halbmodell mit entsprechenden Randbedingungen verwendet. Die Grenzflächen des 
Oxides und der Matrix stehen im unbelasteten Zustand im Kontakt zueinander, 
jedoch können nur radiale Druckkräfte und keine Schub- oder Zugkräfte übertragen 
werden. Dadurch wird der schlechten Haftung zwischen oxidischen Einschlüssen 
und der Stahlmatrix, wie sie in der Realität beobachtet wird, Rechnung getragen. Für 
die Simulation der Spannungsverteilung im Bereich versagensrelevanter Titannitride 
oder Karbide wurde dagegen ein quaderförmiger Einschluss in die Matrix eingefügt, 
da die im Rissursprung beobachteten Einschlüsse deutlich von der Kugelform 
abweichen (Abb. 92 rechts). Über die Ausrichtung des Quaders zur 
Lasteinbringachse wurde sichergestellt, dass die lokal maximal möglichen 
Spannungsamplituden abgebildet werden. Aufgrund der guten Haftung zwischen 
diesen Einschlüssen und der Matrix können in diesem Fall sowohl Druckkräfte als 
auch Zug- und Schubkräfte über die Kontaktfläche übertragen werden. Der Einfluss 
von Mangansulfiden wurde für zwei Zustände simuliert. Zum einen wurde das 
Mangansulfid als Kugel mit idealer Haftung zur Matrix eingebaut. Zum anderen 
wurde die in den REM-Aufnahmen beobachtete schlechte Anhaftung durch eine 
partielle Haftung in der Simulation berücksichtigt. In diesem Fall können im oberen 
und unteren Bereich der Kugel (± 45° zur Lastachse) nur Druckkräfte übertragen 
werden, während der mittlere Bereich auch Zug- und Schubkräfte übertragen kann. 
Für die Simulation wurde das Modell zur Berechnung des Einflusses des oxidischen 
Einschlusses mit angepasstem Parametersatz verwendet. Die verwendeten 
Parameter für die Beschreibung der Einschlüsse wurden der Literatur entnommen 
und sind in der Tabelle 15 zusammengefasst. Aufgrund fehlender Datensätze wurde 
das Materialverhalten der Einschlüsse als rein elastisch angenommen. Auf eine 
gesonderte Betrachtung von Titannitriden wurde verzichtet, da die Angaben zu den 
mechanischen Eigenschaften sehr stark variieren. In der Literatur sind für den 
Elastizitätsmodul von Titannitriden Werte von 250 bis 380 GPa angegeben [Pie96, 
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Lam98]. Für die Simulation wird deshalb davon ausgegangen, dass sich Titiannitride 
in erster Näherung ähnlich wie Karbide verhalten und die Ergebnisse auf das 
Verhalten von Titannitriden übertragen werden kann. 




Abb. 92. Aufbau der Modelle zur Charakterisierung der Spannungsverteilung in der 
Umgebung verschieden eingebundener Einschlüsse, links: Einschluss als 
Kugel (Oxid, Sulfid), rechts: Einschluss als Quader (Karbid) 
In der Simulation wird das Modell mit 1000 MPa auf Zug belastet. Abb. 93 zeigt den 
interessierenden Ausschnitt mit dem oxidischen Einschluss im Zentrum. Die aus der 
Belastung resultierende Spannungsverteilung ist am Beispiel der ersten 
Hauptspannung dargestellt. Im bainitischen Gefüge (Abb. 93 links) bilden sich 
demnach zwei Spannungsmaxima in der Matrix aus, die den Einschluss 
umschließen. In diesen Bereichen erhöht sich die Spannung in der Matrix auf 




Ergebnisse  137 
 
1885 MPa. Ober- und unterhalb des Einschlusses, parallel zur Krafteinleitung, kommt 
es dagegen zu Druckspannungen in der Matrix. Im oxidischen Einschluss treten trotz 
fehlender Haftung zur Matrix im Kern Zugspannungen sowie im Randbereich 
Druckspannungen auf. Diese Druckspannungen maximieren sich in den Bereichen 
gegenüber der maximalen Zugspannung in der Matrix und werden im oberen und 
unteren Bereich von Zugspannungen eingehüllt. Aufgrund des höheren 
Elastizitätsmoduls des oxidischen Einschlusses und der damit verbundenen 
Stützwirkung für die Matrix bildet sich nur ein kleiner Spalt zwischen dem Einschluss 
und der Matrix aus. Grundsätzlich ergibt sich bei der Betrachtung eines oxidischen 
Einschlusses in einer martensitischen Matrix eine ähnliche Spannungsverteilung 
(Abb. 93 rechts). Die auftretenden Spannungsmaxima sind allerdings mit 1.704 MPa 
deutlich geringer, was auf die Überschreitung der Dehngrenze des martensitischen 
Gefüges und damit auf eine plastische Verformung der Matrix um den oxidischen 
Einschluss zurückzuführen ist. Der Spalt zwischen der Matrix und dem oxidischen 
Einschluss im Bereich der Druckspannungen in der Matrix kommt auch unter diesen 
Randbedingungen zustande. 
  
Abb. 93: Verteilung der 1. Hauptspannung um einen oxidischen Einschluss bei 
axialer Belastung mit 1000 MPa, links: bainitische Matrix, rechts: 
martensitische Matrix  
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Zu einer grundlegend anderen Spannungsverteilung kommt es im Fall eines eckigen 
Karbides oder Titannitrides, bei dem eine ideale Anbindung an die Matrix 
vorausgesetzt wird. Wie aus Abb. 94 ersichtlich wird, liegt das Spannungsmaximum 
der 1. Hauptspannung mit 1.211 MPa (Matrix = Bainit) bzw. 1.282 MPa (Matrix = 
Martensit) nicht in der Matrix sondern in Lastrichtung im Karbid. Dieser Umstand ist 
dem höheren Elastizitätsmodul des Karbides gegenüber dem der umgebenden 
Matrix geschuldet. Aufgrund des notwendigen Spannungsgleichgewichtes reduziert 
sich die Spannung an den waagerechten Spitzen (90° zur Lastrichtung) des Karbides 
sowie über den Umfang in der Matrix. 
  
Abb. 94: Verteilung der 1. Hauptspannung an einem Karbideinschluss bei axialer 
Belastung mit 1.000 MPa, links: bainitische Matrix, rechts: martensitische 
Matrix  
Für den Fall eines sulfidischen Einschlusses wurden zwei Szenarien simuliert: 
1. Der sulfidische Einschluss weist über seine gesamte Oberfläche eine ideale 
Bindung zur Matrix auf.  
2. Bereits zu Beginn der Simulation besteht keine Bindung zwischen dem 
Einschluss und der Matrix im oberen und unteren Bereich (bis zu einem 
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Winkel von 45° zur Lastachse), während die restliche Fläche zunächst fest mit 
der Matrix verbunden ist.  
Abb. 95 entspricht dem Fall einer idealen Anbindung des sulfidischen Einschlusses 
an die Matrix. Demnach bildet sich in Umfangsrichtung (90° zur Lastachse) ein 
Spannungsmaximum in der Matrix aus, während die Spannung in Lastrichtung 
sowohl im Einschluss, als auch in der Matrix unter die Nennspannung fällt. Für die 
dargestellte 1. Hauptspannung wird ein Maximum von 1.510 MPa in der bainitischen 
Matrix und 1.397 MPa in der martensitischen Matrix erreicht. Damit liegt die 
Spannung in beiden Gefügen unterhalb der Dehngrenze, und es tritt eine rein 
elastische Verformung auf.  
  
Abb. 95: Verteilung der 1. Hauptspannung um einen sulfidischen Einschluss bei 
axialer Belastung mit 1.000 MPa und vollständiger Anbindung, links: 
bainitische Matrix, rechts: martensitische Matrix 
Im zweiten Szenario (Abb. 96) besteht zusätzlich die Möglichkeit, dass sich die 
Matrix vom Sulfid löst, sobald die dafür notwendige Spannung überschritten wird. Als 
Festigkeit für die Bindung zwischen Matrix und Sulfid wurde eine Spannung 
S11 = 1.500 MPa und S22 = S33 = 800 MPa angenommen. Im Ergebnis der Simulation 
ist ein deutlicher Spalt zu erkennen, da über die Stirnflächen des Sulfides keine 
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Kräfte übertagen werden können und die Stützwirkung des Einschlusses aufgrund 
seines niedrigen Elastizitätsmodul gering ausfällt. Bei genauerer Betrachtung wird 
ersichtlich, dass infolge der Belastung das Versagenskriterium für die Festigkeit der 
Grenzschicht zwischen Sulfid und Matrix an einigen Knoten überschritten wurde und 
sich die Matrix vom Sulfid gelöst hat. Lediglich im Bereich der Druckspannungen im 
Sulfid ist die Anhaftung weiterhin stabil. Diese Konstellation führt zu einer 
Spannungsüberhöhung in der bainitischen Matrix von 1.873 MPa für die 1. 
Hauptspannung und zu 1.689 MPa in der martensitischen Matrix. Damit werden in 
etwa die gleichen Spannungsmaxima im Gefüge erreicht, wie es auch für einen 
oxidischen Einschluss der Fall ist. Das Spannungsminimum im Sulfid in der 
bainitischen Matrix beträgt -213 MPa und -624 MPa im Sulfid in der martensitischen 
Matrix. 
   
Abb. 96: Verteilung der 1. Hauptspannung um einen sulfidischen Einschluss bei 
axialer Belastung mit 1.000 MPa, bis 45° zur Lastachse ohne Anbindung an 
die Matrix links: bainitische Matrix, rechts: martensitische Matrix 
Neben der maximalen Spannungsüberhöhung ist auch die Reichweite des sich 
ausbildenden Spannungsfeldes von Interesse. In Abb. 97 sind daher die 
Spannungsverläufe für die globularen Einschlüsse gegenübergestellt. 
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Ausgangspunkt ist in allen Fällen die Grenzfläche zwischen Einschluss und Matrix. 
Für eine bessere Vergleichbarkeit wurde die Spannung immer in der halben 
Einschlusshöhe ermittelt. Wie aus den zuvor gezeigten Simulationsergebnissen 
hervorgeht, liegt das absolute Spannungsmaximum nicht immer in der Probenmitte. 
Aus diesem Grund handelt es sich bei den Spannungsmaxima in Abb. 97 lediglich 
um lokale Maxima. Aus dem Diagramm lassen sich zwei signifikant unterschiedliche 
Spannungsverläufe ablesen.  
 
Abb. 97: Spannungsverläufe in der Umgebung von Einschlüssen bei einer 
Nennspannung von 1.000 MPa 
Demnach kommt es im Fall eines ideal angebundenen Sulfideinschlusses deutlich 
früher zu einem Abfall der Spannungsüberhöhung auf die Nennspannung von 
1.000 MPa als bei einem oxidischen Einschluss ohne Anbindung an die Matrix oder 
einem sulfidischen Einschluss mit einer örtlich begrenzten Haftung. Die Ursache 
hierfür liegt in der lokal deutlich größeren Spannung in der Matrix am Übergang zum 
Einschluss, wobei in den beiden letztgenannten Fällen nahezu die gleiche maximale 
Spannungsüberhöhung in dem jeweiligen Gefüge erreicht wird. Diese Tatsache 
erklärt den weitgehend identischen Verlauf der Spannungsfelder um oxidische und 
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Oxid im Bainit ohne Anbindung
Oxid im Martensit ohne Anbindung
Sulfid im Bainit vollständig angebunden
Sulfid im Martensit vollständig angebunden
Sulfid im Bainit teilweise angebunden




grundsätzlicher Unterschied zwischen dem bainitischen und dem martensitischen 
Gefüge. In allen simulierten Fällen ist sowohl das lokale als auch das absolute 
Spannungsmaximum im bainitischen Gefüge größer als im martensitischen Gefüge. 
Gleichzeitig fällt die Spannungsüberhöhung im bainitischen Gefüge schneller ab als 
im martensitischen, sodass es in einem Abstand von 2 bis 3 µm vom Einschluss zu 
einem Angleichen der Spannungsüberhöhung in beiden Gefügen kommt. 
4.5.9.2. Fraktographische Merkmale im VHCF-Bereich 
Zur Bestimmung der Versagensmechanismen im VHCF-Bereich und deren 
Beeinflussung durch Wasserstoff wurden die Bruchflächen zunächst unter dem 
Stereomikroskop untersucht. Auf allen Bruchflächen, die durch die Rissinitiierung an 
Einschlüssen erzeugt wurden, konnte dabei die Ausbildung einer OBZ beobachtet 
werden, in deren Zentrum eine mehr oder weniger stark ausgeprägte dunkle Fläche 
den rissbildenden Einschluss umgibt. Im martensitischen Gefüge ist die OBZ 
zusätzlich von einer weiteren Struktur umgeben, die sich optisch von dem Restbruch 
und der OBZ unterscheidet. Entsprechend seinem Aussehen wird dieser Bereich mit 
rough area bezeichnet. Wird die Bruchfläche unter dem Lichtmikroskop mit Hilfe der 
Auflichtbeleuchtung betrachtet, ist die OBZ nur diffus von der Restbruchfläche 
abgegrenzt. Außerdem erscheint die dunkle Fläche im Lichtmikroskop entgegen der 
Abbildung im Stereomikroskop deutlich heller als die restliche Fläche der OBZ. Ein 
Vergleich dieser im Stereomikroskop dunklen und im Lichtmikroskop hellen Fläche 
mit der Ausprägung der Bruchfläche im REM zeigt, dass es sich dabei um die Fläche 
des fisheyes handelt. Bei höherer Vergrößerung wird eine weitere Struktur 
erkennbar, die den rissauslösenden Einschluss umgibt. Diese Struktur kann sowohl 
im Lichtmikroskop als auch im REM nachgewiesen werden. Die unterschiedliche 
Erscheinung der einzelnen Stadien des Versagens bei unterschiedlichen 
Analysetechniken sind beispielhaft an der Bruchfläche einer martensitischen 
Schwingprobe in Abb. 98 dargestellt. Die Probe versagte nach 1,15 · 108 
Schwingspielen, bei einer Spannungsamplitude σa = 930 MPa und einem 
Spannungsverhältnis R = -1. 





Abb. 98: Stadien der Rissbildung und des Risswachstum sowie deren Erscheinung 
bei der Analyse im Stereomikroskop (A, B), im Lichtmikroskop (C, D) und im 

















Zusätzlich verdeutlicht Abb. 99 die Ausbildung einer weiteren Struktur innerhalb des 
fisheyes, welche den Einschluss umgibt. Bei dieser Bruchfläche handelt es sich um 
eine martensitische Probe, die nach 9,36 · 108 Schwingspielen bei einem 
Spannungsverhältnis von R = 0,1 und einer Spannungsamplitude von 550 MPa 
versagte. 
 
Abb. 99: Bruchfläche einer martensitischen Schwingprobe im REM, links: Übersicht, 
rechts: Detail 
Mit Hilfe stereomikroskopischer Aufnahmen der Bruchflächen im REM konnte, unter 
Verwendung der Software MEX, die Rauheit Rz im Bereich des fisheyes und der 
OBZ für viele Bruchflächen bestimmt werden. Vereinzelt konnte auch die Rauigkeit 
der FGA ermittelt werden. Exemplarisch ist in Abb. 100 die topografische Auflösung 
der Bruchfläche einer martensitisch gehärteten und wasserstoffbeladenen Probe 
dargestellt. Zur Verdeutlichung sind zusätzlich die Radien der über die zuvor 
beschriebenen Methoden ermittelten Radien der FGA, des fisheyes und der OBZ als 
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Abb. 100: Topographische Auflösung der Bruchfläche, 100Cr6AA, Martensit + H, 
R = -1, 750 MPa, NB = 2,8 · 108 
Für eine quantitative Bestimmung der Rauheit wurde die Rauheit über einen 
Linienschrieb bestimmt. Die Messstrecken der einzelnen Linienschriebe sind in der 
2D Ansicht der stereomikroskopischen Aufnahme in Abb. 101 A gezeigt. Aus den 
zusätzlichen Rauheitsschrieben Abb. 101 B bis D wurde die Rauheit der FGA 







Abb. 101: Bruchfläche einer martensitischen Probe unter dem REM,                         
A: stereomikroskopische Aufnahme mit den einzelnen Messstrecken, B: 
Rauheitsschrieb über den Bereich der FGA, C: Rauheitsschrieb über den 
Bereich des fisheyes, D: Rauheitsschrieb über den Bereich der OBZ 
Abb. 102 zeigt die Mittelwerte der gemessenen Rauheiten sowie die zugehörigen 
Standardabweichungen für das fisheye und für die OBZ in den Bruchflächen der 
wasserstoffbeladenen Proben aus dem Stahl 100Cr6AA. Der Vollständigkeit halber 
ist auch die Rauheit der FGA, welche nur im martensitischen Zustand bestimmt 
wurde, aufgeführt. Es wird ersichtlich, dass die Rauheit der OBZ zwei- bis dreimal 
größer ist als die Rauheit des fisheyes. Die Rauheit der FGA ist in beiden Fällen 
etwa viermal kleiner als die des fisheyes. Die Streuung ist mit etwa 50 % des 
FGA: 23 µm      
Rz = 525 nm
Ra = 155 nm
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Mittelwertes sehr hoch. Eine Abhängigkeit der Rauheit von der Schwingspielzahl 
konnte nicht beobachtet werden. 
 
Abb. 102:  Mittelwerte der Rauheit im Bereich der FGA, des fisheye und der OBZ 
In Karsch et al. wurde der Zusammenhang der gemessenen Radien der einzelnen 
Merkmale FGA, fisheye, OBZ und rough area mit der Spannungsamplitude in einem 
erweiterten Kitagawa-Diagramm abgebildet [Kar14]. Dabei wird angenommen, dass 
jedem Merkmal ein eigener Risswachstumsmechanismus zugrunde liegt. Aus Abb. 
103 bis Abb. 110 wird deutlich, dass sich der Radius der jeweiligen Bruchstruktur mit 
abnehmender Spannungsamplitude vergrößert. Die Abhängigkeit des Radius von der 
Spannungsamplitude am Übergang vom aktuellen Rissausbreitungsmechanismus 
zum nächsten kann über den jeweiligen spezifischen bruchmechanischen 
Übergangswert beschrieben werden. Dabei definiert der spezifische Übergangswert 
∆Ki den Radius bis zu welchem die Rissausbreitung nach dem aktuellen 
Mechanismus i stattfindet. Aus den vorhergehenden Aussagen kann gefolgert 
werden, dass sowohl das fisheye und die OBZ als auch die rough area und die FGA, 
sofern vorhanden, der linear elastischen Bruchmechanik gehorchen. Mit dem Form-
Parameter Y = 2 / π zur Beschreibung des penny-shape-Risses und dem 
mechanismenspezifischen Übergangswert ∆Ki als Materialkonstante lässt sich der 
spezifische Radius ri, ab dem es zu einem Wechsel des Rissmechanismus vom Typ i 



































?? = ? ?∆??4???
? , i	 = 	FGA, ?isheye, OBZ, rough	area 4.4 
Aus der bruchmechanischen Analyse wird demnach der Wechsel im 
Rissmechanismus vom spezifischen Übergangswert ∆Ki des Risses bestimmt. Für 
die vier beobachteten Versagensmechanismen gelten daher folgende 
Zusammenhänge: 
1. Die Ausbildung der FGA und die Rissinitiierung beginnt, solange ∆K < ∆KFGA. 
2. Das Risswachstum innerhalb des fisheyes findet statt, solange 
∆KFGA < ∆K < ∆Kfisheye gilt. 
3. Risswachstum innerhalb der OBZ findet statt, solange ∆Kfisheye < ∆K < ∆KOBZ 
gilt. 
4. Risswachstum innerhalb der rough area findet statt, solange 
∆KOBZ < ∆K < ∆Krough area gilt. 
Abb. 103 bis Abb. 110 zeigen die Radien der FGA (bestimmt aus der gemessenen 
Fläche), des fisheyes, der OBZ und der rough area, wie sie aus den Bruchflächen 
der Proben der Stahlcharge 100Cr6AA bestimmt wurden, sowie die zugehörige 
Spannungsamplitude. Die ausgefüllten Symbole entsprechen den regulär 
gebrochenen Proben, während die nicht ausgefüllten Symbole die hochgesetzten 
Durchläufer darstellen. Als Spannungsamplitude wurde im Fall der Durchläufer die 
hochgesetzte Spannungsamplitude gewählt, bei der die Probe versagte. Lediglich für 
die Einschlüsse wurde immer die ursprüngliche Spannungsamplitude, welche die 
Probe bis zur Grenzschwingspielzahl ertragen hat, verwendet. Zusätzlich sind die 
spezifischen Übergangswerte, wie sie aus der Minimierung der Differenz zwischen 
den gemessenen und den nach Gleichung 4.4 berechneten Radien anhand der 
least-square-Methode bestimmt wurden, eingezeichnet. Es wird ersichtlich, dass die 
Ausbildung einer FGA vermutlich nur dann erfolgt, wenn der äquivalente Radius des 
eigentlich rissinitiierenden Einschlusses kleiner ist als der über den Übergangswert 
∆KFGA berechnete spezifische Radius. Weiterhin zeigt sich eine gute 
Übereinstimmung der gemessenen Radien mit den in Abhängigkeit von den 
spezifischen Übergangswerten berechneten Radien. Ebenso wie die FGA gehorchen 
die Ausbildung des fisheyes und der OBZ damit in guter Näherung der linear 
elastischen Bruchmechanik. Als Grenzwerte für den Versagensmechanismus des 
fisheyes wurde der spezifische Übergangswert ∆Kfisheye und für den 
Versagensmechanismus OBZ der spezifische Übergangswert ∆KOBZ bestimmt. Im 
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bainitischen Gefüge schließt sich an die OBZ das instabile Risswachstum an. Der 
spezifische Übergangswert ∆KOBZ entspricht in diesem Fall dem kritischen 
Spannungsintensitätsfaktor ∆KC. In den Bruchflächen der martensitischen Proben 
wurde dagegen noch ein weiterer Mechanismus, die rough area, beobachtet. 
Bestärkt wird die Annahme, dass es sich dabei um einen eigenständigen 
Versagensmechanismus handelt, durch die Tatsache, dass sich der spezifische 
Radius ebenfalls über einen spezifischen Übergangswert entsprechend der linear 
elastischen Bruchmechanik beschreiben lässt. Die Übereinstimmung der 
gemessenen Radien aller Merkmale in den Bruchflächen der hochgesetzten 
Durchläufern mit berechneten Radien bestätigt die Annahme, dass die Rissinitiierung 
den überwiegenden Teil der Lebensdauer einnimmt. Der Einfluss des erhöhten 
Wasserstoffgehaltes von 3 ppm zu Beginn der Schwingprüfung wird vor allem an 
dem, im Vergleich zu den unbeladenen Proben, wesentlich geringeren spezifischen 
Übergangswerten ∆KFGA deutlich. In vielen Fällen überschreiten die Radien der 
Einschlüsse die spezifischen Radien, weshalb nur bei sehr niedriger 
Spannungsamplitude die Ausbildung einer FGA stattfindet. Aber auch bei den 
restlichen Versagensmechanismen wurde für den Fall der Wasserstoffbeladung eine 
Reduzierung der spezifischen Übergangswerte festgestellt. Lediglich die Prüfung des 
martensitischen Gefüges bei einem Spannungsverhältnis von R = 0,1 ergibt trotz 
Wasserstoffbeladung nahezu die gleichen Werte für die spezifischen 
Übergangswerte wie im nicht beladenen Ausgangszustand. In den meisten Fällen 
stimmen auch die gemessenen Radien der hochgesetzten Durchläufer gut mit den 
berechneten Radien, entsprechend der erhöhten Spannungsamplitude, überein. Die 
teilweise signifikanten Abweichungen in Abb. 104 sind vermutlich in der 
Versuchsführung begründet. Im Fall der FGA liegen die gemessenen Werte über den 
berechneten, während die Radien des fisheyes und der OBZ die berechneten Werte 
unterschreiten. Die mögliche Erklärung liegt auch hier im zusätzlich eingebrachten 
Wasserstoff. Die gemessenen Radien der FGA stimmen mit den Radien, wie sie die 
Belastung mit der ursprünglichen Spannungsamplitude erwarten lässt, überein. Es ist 
daher anzunehmen, dass die Ausbildung der FGA bereits während der Prüfung mit 
der kleineren Spannungsamplitude abgeschlossen war. Die weitere Prüfung der 
Durchläufer auf einem erhöhten Horizont fand in diesem Fall jedoch nicht direkt im 
Anschluss sondern erst nach Abschluss der Prüfung der gesamten Charge statt. In 
dieser Zeit bestand die Möglichkeit, dass der im Gefüge befindliche Wasserstoff zu 
150 
der bereits erzeugten FGA diffundiert und in der anschließenden Prüfung die 




Abb. 103: Radius der rissinitiierenden Einschlüsse sowie von FGA, fisheye, OBZ und 
rough area und spezifische bruchmechanische Übergangswerte als 
Funktion der erzeugenden Spannungsamplitude, 100Cr6AA, bainitisches 
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Abb. 104: Radius der rissinitiierenden Einschlüsse sowie von FGA, fisheye, OBZ und 
rough area und spezifische bruchmechanische Übergangswerte als 
Funktion der erzeugenden Spannungsamplitude, 100Cr6AA, bainitisches 
Gefüge, R = -1, cH = 3 ppm 
 
Abb. 105: Radius der rissinitiierenden Einschlüsse sowie von FGA, fisheye, OBZ und 
rough area und spezifische bruchmechanische Übergangswerte als 
Funktion der erzeugenden Spannungsamplitude, 100Cr6AA, 
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mMPa3,9KFGA =∆ mMPa7,34KOBZ =∆
 Einschluss      FGA        fisheye      OBZ       rough area























Abb. 106: Radius der rissinitiierenden Einschlüsse sowie von FGA, fisheye, OBZ und 
rough area und spezifische bruchmechanische Übergangswerte als 
Funktion der erzeugenden Spannungsamplitude, 100Cr6AA, 
martensitisches Gefüge, R = -1, cH = 3 ppm 
 
Abb. 107: Radius der rissinitiierenden Einschlüsse sowie von FGA, fisheye, OBZ und 
rough area und spezifische bruchmechanische Übergangswerte als 
Funktion der erzeugenden Spannungsamplitude, 100Cr6AA, bainitisches 











mMPa4,6KFGA =∆ mMPa8,30KOBZ =∆
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Abb. 108: Radius der rissinitiierenden Einschlüsse sowie von FGA, fisheye, OBZ und 
rough area und spezifische bruchmechanische Übergangswerte als 
Funktion der erzeugenden Spannungsamplitude, 100Cr6AA, bainitisches 
Gefüge, R = 0,1, cH = 3 ppm 
 
 
Abb. 109: Radius der rissinitiierenden Einschlüsse sowie von FGA, fisheye, OBZ und 
rough area und spezifische bruchmechanische Übergangswerte als 
Funktion der erzeugenden Spannungsamplitude, 100Cr6AA, 
martensitisches Gefüge, R = 0,1, cH
 






mMPa1,9K fisheye =∆mMPa2,2KFGA =∆
mMPa3,14KOBZ =∆
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mMPa6,4KFGA =∆ mMPa7,15KOBZ =∆
 Einschluss      FGA        fisheye      OBZ       rough area























Abb. 110: Radius der rissinitiierenden Einschlüsse sowie von FGA, fisheye, OBZ und 
rough area und spezifische bruchmechanische Übergangswerte als 
Funktion der erzeugenden Spannungsamplitude, 100Cr6AA, 
martensitisches Gefüge, R = 0,1, cH = 3 ppm 
Tabelle 16: Spezifische bruchmechanische Übergangswerte, bei denen es zu einer 
Änderung der Rissausbreitungsart kommt. Bei weniger als 5 Messwerten 










R = -1, Bainit 8,0 22,7 37,9 - 
R = -1, Bainit + H  3,3 18,0 29,8 30,2 (2) 
R = -1, Martensit 9,4 22,2 34,7 50,0 
R = -1, Martensit + H 6,4 19,3 30,8 43,8 
Literatur 
R = -1, Bainit [May09]  4,3 bis 4,7 19 bis 24  - - 
Literatur 
R = -1, Martensit  
3 bis 6 
[Nak06,Och02, 
Sak02, Shi02] 
19 bis 24 
[Sak02, Shi02] -  
R = 0,1, Bainit 5,0 12,0 18,4 - 
R = 0,1, Bainit + H 2,2 (4) 9,1 14,3 - 
R = 0,1, Martensit 4,6 10,3 15,7 24,8 









mMPa6,4KFGA =∆ mMPa1,14KOBZ =∆
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Zusammenfassend zeigt Tabelle 16 die berechneten spezifischen 
bruchmechanischen Übergangswerte, nach deren Überschreitung ein Wechsel im 
Risswachstumsmechanismus beobachtet wurde. Wie bereits aus den Diagrammen 
hervorgeht, konnte nicht in allen Proben die Ausbildung einer FGA beobachtet 
werden. Gleiches gilt für den Bereich der rough area, die hauptsächlich in den 
Bruchflächen des martensitischen Gefüges gefunden wurde. Basieren die 
berechneten Übergangswerte auf weniger als 5 Messwerten, ist die Anzahl der 
zugrunde gelegten Proben in Klammern eingetragen. 
Offensichtlich sind die spezifischen Übergangswerte, wenn die Proben mit einem 
Spannungsverhältnis von R = 0,1 belastet werden, kleiner als es bei R = -1 der Fall 
ist. Dieser Umstand ist auf die Mittelspannung zurückzuführen. Wird anstatt der 
Schwingbreite der Maximalwert des jeweiligen Übergangswertes berechnet, sind die 
Werte nahezu identisch. Die verbleibende Differenz ist auf den Einfluss des 
Spannungsverhältnisses auf die spezifischen Übergangswerte zurückzuführen. In 
Anlehnung an die klassische Mittelspannungsempfindlichkeit, die in Gleichung 2.10 
beschrieben ist, kann die Sensitivität des Werkstoffes gegenüber unterschiedlichen 
Spannungsverhältnissen auch anhand der spezifischen bruchmechanischen 
Übergangswerte beschrieben werden. Über Gleichung 4.5 kann die Empfindlichkeit 
spezifischer bruchmechanischer Übergangswerte für unterschiedliche 







− 1)  4.5 
In Abb. 111 wird für alle untersuchten Werkstoffzustände des Stahles 100Cr6AA der 
Einfluss des Spannungsverhältnisses und des Wasserstoffgehaltes auf die 
spezifischen Übergangswerte ersichtlich. In dem Diagramm sind die ermittelten 
Übergangswerte des Werkstoffes gegenüber dem jeweiligen 
Versagensmechanismus über das Spannungsverhältnis aufgetragen. Für den Fall 
einer geringen Wasserstoffkonzentration weist das bainitische Gefüge den höchsten 
Wiederstand gegen einen Wechsel des Risswachstumsmechanismus vom fisheye 
zur OBZ bzw. von der OBZ zur rough area oder Restbruch auf. Eine Erhöhung des 
Wasserstoffgehaltes auf 3 ppm führt zu einer signifikanten Reduzierung dieser 
Übergangswerte. Das untersuchte martensitische Gefüge weist dieselbe 
Charakteristik auf, jedoch mit einer geringeren Abnahme der Übergangswerte infolge 
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der Beladung mit Wasserstoff. Die für die untersuchten Gefüge charakteristische 
Steigung der Geraden wird im Fall des Rissausbreitungsmechanismuses OBZ nicht 
vom Wasserstoffgehalt beeinflusst. Für den Rissausbreitungsmechanismus fisheye 
wird ein gegenläufiger Einfluss des Wasserstoffgehaltes beobachtet. Während im 
martensitischen Gefüge eine Zunahme des Spannungsverhältnisses eine Abnahme 
der Steigung zur Folge hat, erhöht sie sich im bainitischen Gefüge geringfügig. 
Wesentlich deutlicher ist der Einfluss des Wasserstoffgehaltes im Fall des 
Rissausbreitungsmechanismus FGA. Die Steigung der Geraden nimmt bei einer 
Wasserstoffkonzentration von 3 ppm um etwa 50 % ab.  
 
Abb. 111: Bruchmechanische Übergangswerte für den Versagensmechanismus 
OBZ in Abhängigkeit vom Spannungsverhältnis 
4.6. ToF-SIMS-Analyse des Rissursprunges 
Mit Hilfe der ToF-SIMS-Analyse wurde die qualitative Verteilung des Wasserstoffes in 
der Bruchfläche von Schwingproben, die vor der Prüfung mit Wasserstoff beladen 
wurden, untersucht. In einem ersten Schritt wurde die Wasserstoffverteilung im 
Gefüge nach erfolgter Beladung gemessen. Dafür wurde eine Schwingprobe in der 
Mitte getrennt, und die beiden Schnittflächen wurden poliert. Anschließend wurden 
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die Probenhälften, wie im Kapitel 3.3.1.3 beschrieben, elektrolytisch auf einen 
Wasserstoffgehalt von 3 ppm beladen. Abb. 112 zeigt die Analyse eines zufällig 
ausgewählten Bereiches der Trennfläche. In der linken Abbildung lassen sich zwei 
Bereiche erkennen, die eine erhöhte Wasserstoffkonzentration aufweisen. Bei der 
Überlagerung dieses Ergebnisses mit weiteren Elementanalysen entsprechend der 
additiven Farbmischung (rechte Abbildung) wird deutlich, dass die 
Wasserstoffkonzentration mit der Siliziumkonzentration korreliert. Dagegen wurde in 
dem Bereich erhöhter Titankonzentration kein Wasserstoff nachgewiesen. Auch für 
die Elemente Aluminium, Chrom, Magnesium, Natrium und Kalzium, die an anderer 
Stelle gemessen wurden, konnte keine Korrelation mit der Wasserstoffkonzentration 
beobachtet werden. Diese Tatsache bedeutet allerdings nicht zwangsläufig, dass 
zwischen Wasserstoff und den weiteren Elemente keine Wechselwirkungen 
auftreten. Jedoch ist im unbelasteten Zustand lediglich Silizium in der Lage, die 
Wasserstoffverteilung für die verwendete Analysetechnik signifikant zu beeinflussen. 
 
Abb. 112: ToF-SIMS Analyse des Gefüges einer Schwingprobe aus 100Cr6AA nach 
der Beladung auf cH = 3 ppm, links: reine Wasserstoffverteilung, rechts: 
Überlagerung der Elementverteilung Si-H-Ti (RGB)  
Die Verteilung des Wasserstoffes in den Bruchflächen der Schwingproben, die zuvor 
auf einen Wasserstoffgehalt von 3 ppm beladen wurden, ist in den folgenden 
Abbildungen exemplarisch dargestellt. Abb. 113 zeigt den Rissursprung einer 
bainitischen Probe, die nach 1,68 · 106 Schwingspielen bei einer 
Spannungsamplitude von 630 MPa (R = -1) versagte, wobei die Rissinitiierung an 
Mangansulfiden stattfand. Abb. 114 zeigt die Analyse des Rissursprunges einer 
bainitischen Probe die nach 1,41 · 106 Schwingspiele bei einer Spannungsamplitude 
50 µm 50 µm 
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von 370 MPa (R = 0,1), ausgehend von Chromkarbiden und kleinen Mangansulfiden, 
versagte. Für beide Abbildungen ist auf der linken Seite die Chromverteilung und auf 
der rechten Seite die Wasserstoffverteilung dargestellt. Nach der Belastung kann in 
beiden Fällen eine Korrelation zwischen dem Chromgehalt und dem 
Wasserstoffgehalt festgestellt werden kann. In Bereichen mit geringen 
Chromanteilen wird ebenfalls ein reduzierter Wasserstoffgehalt gemessen. Die sehr 
geringen Chromgehalte in den Punkten A und B (Abb. 114) sind auf die 
Oberflächenstruktur zurückzuführen, da hier aufgrund von Hohlräumen oder Poren 
keine Elementbestimmung möglich war. 
 
Abb. 113: ToF-SIMS Analyse des Rissursprunges einer bainitischen Probe         
links: Chromverteilung, rechts: Wasserstoffverteilung  
 
Abb. 114: ToF-SIMS Analyse des Rissursprunges einer bainitischen Probe, links: 
Chromverteilung, rechts: Wasserstoffverteilung, A und B: Poren oder 





50 µm 50 µm 
50 µm 50 µm 
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Im Rissursprung einer martensitischen Probe, die nach 2,14 · 105 Schwingspielen bei 
einer Spannungsamplitude von 370 MPa (R = 0,1) versagte, wurde eine deutliche 
Wasserstoffanreicherung in dem rissinitiierenden Einschluss detektiert (Abb. 115). 
Die EDX-Analyse des Einschlusses ergab, dass es sich um ein oxidisches 
Agglomerat mit hohem Siliziumanteil handelt. Unter Berücksichtigung des Einflusses 
von Silizium auf die Wasserstoffverteilung ist davon auszugehen, dass die 
Anreicherung mit Wasserstoff schon während des Beladungsprozesses 
stattgefunden hat. In der direkten Umgebung des Einschlusses ist der 
Wasserstoffgehalt dagegen wesentlich geringer. Der offensichtliche Anstieg des 
Wasserstoffgehaltes oben rechts ist vermutlich auf einen Randeffekt zurückzuführen, 
da der Einschluss nur 100 µm unter Oberfläche liegt und der Probenrand somit das 
Messergebnis beeinflusst. 
 
Abb. 115: ToF-SIMS Analyse des Rissursprunges einer martensitischen Probe, links: 










Die beiden verwendeten Stahlchargen entsprechen in ihrer Zusammensetzung dem 
Stand der Technik, weisen aber eine überdurchschnittlich hohe Reinheit auf. Dies 
wurde für die Stahlcharge 100Cr6AA über den Prozess der Silizium-Desoxidation 
erreicht, während die hohe Reinheit der Stahlcharge 100Cr6UC auf eine Herstellung 
unter VIM-VAR-Bedingungen zurückzuführen ist. Es muss daher davon 
ausgegangen werden, dass der Werkstoff in einer durchschnittlichen Industriequalität 
geringere Dauerfestigkeiten als die zuvor dargestellten erreicht. Im 
Anlieferungszustand liegen beide Werkstoffe in einem GKZ-Gefüge vor, welches 
über die Wärmebehandlung in ein bainitisches oder martensitisches Gefüge 
überführt wurde. Nach der Wärmebehandlung weisen die Härtungsgefüge der 
aluminiumarmen Charge 100Cr6AA noch eine gewisse Zeiligkeit auf, da die 
Austenitisierungstemperatur nicht ausreicht, um die Karbide vollständig zu lösen. Die 
verbliebenen Karbide behindern zum einen das gleichmäßige Wachstum der 
Austenitkörner, zum anderen dienen sie bei der Abschreckung oder der bainitischen 
Umwandlung als Keime für Bainitgefüge und fördern dadurch unterschiedliche 
Geschwindigkeiten bei der Ausbildung des Härtungsgefüge. Hieraus resultiert eine 
gewisse Inhomogenität des Werkstoffes über das Prüfvolumen, die bei der 
Auswertung berücksichtigt werden muss und zwangsläufig zu einer Streuung der 
Ergebnisse führt. 
5.2. Einbringung des Wasserstoffes 
Ein Ziel bei der Erhöhung des Wasserstoffgehaltes im Gefüge war es, eine 
reproduzierbare Methode zu entwickeln, welche es ermöglicht, den 
Wasserstoffgehalt zu erhöhen, ohne das Gefüge schon vor der Schwingprüfung 
irreversibel zu schädigen.  
5.2.1. Einbringung des Wasserstoffes über die Wärmebehandlung 
Die Grundvoraussetzung für einen technischen Einsatz des Stahles 100Cr6 ist eine 
Wärmebehandlung zur Steigerung der Festigkeit des Gefüges. Von daher lag es 
nahe, die Wasserstoffeinbringung mit der Wärmebehandlung zu kombinieren. Bei der 
Wahl der Ofenatmosphäre wurde als Prozessgas ein Gemisch aus Stickstoff und 
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Methanol verwendet, wodurch sich ein Wasserstoffgehalt in der Ofenatmosphäre von 
etwa 40 % einstellt. Nach Untersuchungen von Streng besteht hierbei die 
Möglichkeit, dass der in der Ofenatmosphäre molekular vorliegende Wasserstoff an 
der Werkstückoberfläche dissoziiert und vom Werkstoff absorbiert wird [Str87]. In 
dem Zusammenhang wirkt sich die bei höheren Temperaturen wesentlich höhere 
Wasserstofflöslichkeit, die im austenitischen Gefüge noch einmal sprunghaft 
ansteigt, günstig aus [Sch10]. Fraglich war, ob die Abschreckgeschwindigkeit 
ausreicht um ein an Wasserstoff übersättigtes Gefüge einzustellen. Die 
durchgeführten Voruntersuchungen an Streifenproben zeigten zunächst einen 
erhöhten Wasserstoffgehalt von 2 ppm, jedoch wurde nach der Wärmebehandlung 
einer vollständigen Charge von Schwingproben nur ein Wasserstoffgehalt von 
0,9 ± 0,1 ppm vor dem Anlassen gemessen. Die geforderte signifikante Erhöhung 
des Wasserstoffgehaltes sowie die notwendige Reproduzierbarkeit ist mit diesem 
Verfahren daher nicht zu gewährleisten. Auch zeigten die weiteren Untersuchungen, 
dass der verbliebene Wasserstoff nur schwach im Gefüge gebunden ist. Die für eine 
technische Anwendung notwendige Anlassbehandlung des martensitischen Gefüges 
ist in dem Fall ausreichend, um den Wasserstoffgehalt auf den Ausgangszustand zu 
senken. 
5.2.2. Einbringung des Wasserstoffes über galvanische Beladung 
Von der galvanischen Verzinkung ist bekannt, dass es bei ungünstiger Wahl der 
Parameter zu einem Wasserstoffeintrag in das Grundgefüge kommen kann [Jan95]. 
Weiterhin wird der Zinkschicht häufig die Fähigkeit zugesprochen, als 
Diffusionsbarriere für Wasserstoff zu fungieren. Dies wäre ein großer Vorteil für die 
Schwingprüfung, da der Wasserstoffgehalt im Gefüge für die Dauer des Versuches 
konstant bliebe. Das für die Versuche ausgewählte System aus einem cyanidischen 
Elektrolyten in Kombination mit hoher Stromdichte gilt als äußerst kritisch in Bezug 
auf den Wasserstoffeintrag. Tatsächlich wurde der höchste Gesamtwasserstoffgehalt 
in diesem Vorhaben bei Proben gemessen, die nach dieser Methode verzinkt 
wurden. Jedoch zeigten die Ergebnisse der GDOS-Analyse, dass sich der 
Wasserstoffgehalt im Grundgefüge nur im Randbereich erhöht hat. Ein Großteil des 
Wasserstoffes ist demnach in der Grenzschicht zwischen Zinkschicht und 
Grundgefüge eingelagert. Zu diesem Ergebnis kam auch Paatsch, der ebenfalls den 
Tiefenverlauf von Zink und Wasserstoff nach der galvanischen Verzinkung 
bestimmte [Paa80, Paa01]. Auch die Versuche von Wang et al., in denen sie bei der 
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Schwingprüfung von verzinkten Proben eine Häufung der Rissinitiierung knapp 
unterhalb der Zinkschicht feststellten, führen zu der Annahme einer erhöhten 
Wasserstoffkonzentration im Übergang zur Zinkschicht [Wan90]. Der Vergleich der 
Wasserstoffgehalte nach dem Beizprozess und nach der Verzinkung, wobei die 
Zinkschicht vor der Analyse entfernt wurde, zeigte, dass die Verzinkung gleichzeitig 
zu einer Effusion des über den Beizprozess eingebrachten Wasserstoffes führt. In 
Gelatineversuchen konnte nachgewiesen werden, dass der Wasserstoff trotz der 
Zinkschicht aus dem Gefüge effundieren kann. Ob es sich dabei um Risse in der 
Zinkschicht aufgrund der ungünstigen Beschichtungsparameter handelt, wurde nicht 
weiter untersucht. Auf eine Beschichtung der Schwingproben zur Beladung mit 
Wasserstoff und zur Verringerung der Diffusion wurde jedoch verzichtet. Die 
Ergebnisse wären aufgrund der aufgeführten Unzulänglichkeiten nicht interpretierbar 
gewesen. So ist die Wasserstoffverteilung im Gefüge zu Beginn des 
Schwingversuches nicht homogen, und Fehlstellen oder Risse in der Zinkschicht 
infolge der Belastung würden diesen Effekt durch eine inhomogene Effusion weiter 
verstärken. 
5.2.3. Einbringung des Wasserstoffes über elektrolytische Beladung 
Aus den vielversprechenden Ergebnissen der Wasserstoffeinbringung während der 
Beizprozesse wurde die elektrolytische Wasserstoffbeladung entwickelt. Als Medium 
wurde ein Elektrolyt aus H2SO4 und Armohib® 18 verwendet. Die Parameter wurden 
zunächst an einer speziellen Streifenprobe ermittelt. Dabei zeigte sich, dass sich der 
Wasserstoffgehalt in der Probe in Abhängigkeit von den gewählten Parametern 
reproduzierbar einstellen lässt. Der reproduzierbare Gesamtwasserstoffgehalt von 
3,0 ± 0,9 ppm in den dicken Streifenprobe und 2,9 ± 0,7 ppm in der dünnen 
Streifenprobe bestätigt die Annahme, dass die Dauer der Beladung ausreichend ist, 
um eine makroskopisch homogene Wasserstoffverteilung über den 
Probenquerschnitt einzustellen. Es wird jedoch vermutet, dass die lokale 
Wasserstoffverteilung sehr stark vom Gefügeaufbau und möglichen 
Wasserstoffsenken im Werkstoff beeinflusst wird [Rie84, Tim97, Shi02]. Bestärkt wird 
diese Annahme durch die beobachtete Streuung der Wasserstoffgehalte, was in 
diesem Zusammenhang auf die statistische Verteilung der Einschlüsse im Halbzeug 
und das vergleichsweise kleine Testvolumen für die Bestimmung des 
Wasserstoffgehaltes zurückzuführen ist. In beiden untersuchten Gefügen reduziert 
sich der Wasserstoffgehalt infolge einer Auslagerung bei Raumtemperatur auf den 
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Gehalt im Ausgangszustand, wenn die Proben zuvor auf einen Wasserstoffgehalt 
von 3 ppm beladen wurden. Die vollständige Effusion des zusätzlich eingebrachten 
Wasserstoffes kann nur dadurch erklärt werden, dass der Wasserstoff weiterhin 
atomar im Gefüge vorliegt. Eine Gefügeschädigung infolge der Wasserstoffbeladung 
kann somit ausgeschlossen werden. Wäre es andernfalls aufgrund der 
Wasserstoffbeladung zu Rissen im Gefüge gekommen, so ist davon auszugehen, 
dass der Wasserstoff an dieser Stelle rekombiniert und als nicht diffusionsfähiges 
Molekül den Wasserstoffgehalt im Gefüge dauerhaft erhöht. Die höhere 
Effusionsgeschwindigkeit des Wasserstoffes aus dem martensitischen Gefüge 
gegenüber dem bainitischen Gefüge ist vermutlich auf die unterschiedliche 
Ausbildung von Wasserstoffsenken in der Mikrostruktur der beiden Gefüge 
zurückzuführen. Wasserstoffsenken wie Gefügefehler, Korngrenzen und 
Versetzungen sind in der Lage, atomaren Wasserstoff zu binden und damit die 
Effusion zu behindern [Hir80, Rie88]. Diese Bindungen sind allerdings in den meisten 
Fällen sehr schwach, sodass eine geringe Energiezufuhr ausreicht, um die Bindung 
zu lösen. Bei der Analyse der Wasserstoffverteilung mittels ToF-SIMS wird ein 
signifikanter Anstieg der Wasserstoffeffusion beobachtet, wenn anstatt Gallium eine 
energiereichere Sauerstoffsputterquelle verwendet wird [Nas06]. In diesem 
Zusammenhang ergibt sich die Fragestellung, inwieweit der Schwingversuch die 
Effusion des Wasserstoffes beeinflusst. Hierbei muss jedoch die deutlich komplexere 
Probenvorbereitung und die damit einhergehende Möglichkeit der Verfälschung der 
Messergebnisse berücksichtigt werden, weshalb in dieser Arbeit auf eine 
Bestimmung verzichtet wurde. 
5.3. Schwingfestigkeit 
Die piezo-elektrische Hochfrequenz-Prüftechnologie wurde im ersten Schritt 
ausführlich untersucht und charakterisiert, wobei sich eine gute Übereinstimmung der 
simulierten Eigenfrequenz der Schwingprobe und der tatsächlichen Prüffrequenz 
ergab. Die gewählte Probenform ermöglicht es, ein Probenvolumen von 125 mm3 
nahezu gleichmäßig zu beanspruchen. Die gemessene Abweichung der 
Spannungsamplitude in axialer Richtung entspricht in etwa den Abweichungen der 
Einrichtproben untereinander. Letztere sind auf geringfügige Unterschiede bei der 
Applikation der DMS oder minimale fertigungsbedingte Abweichungen in der 
Probenform zurückzuführen. Ein entscheidender Faktor bei der Durchführung der 
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Schwingversuche war es, die Probenerwärmung einheitlich zu reduzieren, weshalb 
das Puls-Pause-Verhältnis für jede Charge und auf jedem Lasthorizont optimiert 
wurde. Die Simulation des Temperaturverlaufes ergab, dass die Temperaturdifferenz 
zwischen Oberfläche und Kern gering ist und deshalb eine taktile 
Temperaturmessung im Bewegungsknoten der Probe ausreichend ist. 
Die Ergebnisse der Wöhlerversuche für die Stahlcharge 100Cr6AA im unbeladenen 
sowie beladenen Zustand sind in einem Haigh-Diagramm (Abb. 116) 
zusammengefasst. 
 
Abb. 116: Haigh-Diagramm für alle untersuchten Werkstoffzustände der Stahlcharge 
100Cr6AA 
Es wird ersichtlich, dass die höchste Wechselfestigkeit (σW = 926 MPa) mit dem 
unbeladenen martensitischen Gefüge erreicht wird. Dabei versagen die Proben 
überwiegend an Chromkarbiden. In geringem Umfang wurden im Rissursprung auch 
oxidischen Agglomerate, Titannitrideinschlüsse oder ein Versagen der Matrix 
beobachtet. Ein ähnliches Verhalten wurde von Furuya berichtet: Bei der Prüfung 
von fünf Chargen des Stahles 100Cr6 fand in drei Fällen die Rissinitiierung an (Cr, 
Fe)3C-Einschlüssen statt, während in den beiden anderen Fällen das Versagen von 
Titannitrid- und Aluminiumoxideinschlüssen oder der Matrix ausging [Fur07]. Mit 
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783 MPa ist die Wechselfestigkeit im unbeladenen bainitischen Gefüge deutlich 
geringer als im Martensit. Die von Mayer et al. bestimmte Wechselfestigkeit eines 
bainitischen Gefüges (100Cr6) liegt bei 868 MPa, allerdings bezogen auf eine 
Grenzschwingspielzahl von 109. Entgegen den Ergebnissen in dieser Arbeit 
versagten in seiner Untersuchung lediglich ein Drittel der Proben an Al2O3-
Einschlüssen und der Rest an Oberflächenungänzen, was zusammen mit der hohen 
Wechselfestigkeit auf ein sehr reines Gefüge schließen lässt [May09]. Wie aus Abb. 
64 hervorgeht, wurde in dieser Arbeit ein Oberflächenversagen ausschließlich an den 
hochgesetzten Durchläufern beobachtet. Die Ursache hierfür war jedoch der 
korrosive Angriff der Oberfläche aufgrund der Versuchsführung. Bei allen in 
Einstufen-Versuchen gebrochenen Proben fand die Rissbildung im Volumen, 
überwiegend an oxidischen Agglomeraten oder Chromkarbiden, statt. Ein Grund für 
die Unterschiede in der Zusammensetzung und Ausbildung der oxidischen 
Einschlüsse ist sicher die Herstellroute der aluminiumarmen Charge 100Cr6AA, 
welche die Bildung von typischen Aluminiumoxiden aufgrund des geringen 
Aluminiumgehaltes unterbindet. 
Aus den Ergebnissen wird weiterhin ersichtlich, dass die oxidischen Einschlüsse 
überwiegend bei hohen Belastungen zum Versagen der Proben führen, während 
Karbide die Lebensdauer meist bei niedrigeren Belastungen und damit bei höheren 
Bruchschwingspielzahlen beeinflussen. Offensichtlich wird dieses Verhalten bei der 
Betrachtung der versagensspezifischen Wöhlerlinien (Abb. 71, Abb. 73, Abb. 76, 
Abb. 77). Aufgrund der größeren Steigung der spezifischen Wöhlerline der Karbide 
sind diese bei niedrigeren Belastungen lebensdauerbestimmend. Es wird daher mit 
einer signifikanten Steigerung der Lebensdauer gerechnet, sollte es bei der 
Herstellung möglich sein, die Größe und Anzahl der schädlichen Karbideinschlüsse 
zu verringern, ohne die Verteilung der oxidischen Einschlüsse zu ändern.  
Bei Änderung des Spannungsverhältnisses von R = -1 auf R = 0,1 wird auch eine 
Änderung der rissbildenden Einschlusstypen beobachtet. So versagen die 
bainitischen Proben bei R = 0,1 überwiegend an Titannitrideinschlüssen, während 
sich die Zahl der oxidischen Agglomerate im Rissursprung deutlich verringert. Das 
gleiche Bild zeigt sich auch für die martensitischen Proben, wo es ebenfalls zu einer 
Zunahme der Rissinitiierung an Titannitrideinschlüssen bei gleichzeitiger Reduktion 
der Rissinitiierung an oxidischen Agglomeraten kommt. Diese Erkenntnis deckt sich 
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mit früheren Untersuchungen, bei denen die positive Mittelspannung zu einem 
Versagen an Einschlüssen führte, die eine gute Anbindung an die Matrix aufweisen 
[Bom10]. In ihren Untersuchungen konnten Bomas et al. mit zunehmender 
Mittelspannung eine Zunahme der Rissinitiierung an Titankarbonitriden nachweisen 
[Bom99, Bom10]. Eine Erklärung für dieses Verhalten liegt in dem höheren 
Elastizitätsmodul dieser Art von Einschlüssen bei gleichzeitig guter Anbindung an die 
Matrix. Wie auch die Simulation zeigt (Abb. 94), begünstigt diese Kombination ein 
Spannungsmaximum im Einschluss, wodurch es zu einem Bruch des Einschlusses 
kommen kann. Der Umstand, dass es aufgrund der positiven Mittelspannung zu 
einer dauerhaften Trennung der Risshälften kommt, führt zu einem Risswachstum in 
der Matrix. In Abb. 84 ist ein entsprechender Bruch in einem Titannitrideinschluss 
dargestellt. 
Weiterhin wird aus dem Haigh-Diagramm ersichtlich, dass mit einer Erhöhung des 
Wasserstoffgehaltes auf 3 ppm die Wechsel- und Dauerfestigkeit beider Gefüge 
signifikant abnimmt. Die Wechselfestigkeit des bainitischen Gefüges um 377 MPa 
auf 406 MPa und des martensitischen Gefüges um 395 MPa auf 531 MPa, was in 
beiden Fällen nahezu der Hälfte der Festigkeit im Ausgangszustand entspricht. 
Gleichzeitig wird eine Steigerung der Rissbildung an oxidischen Agglomeraten und 
Mangansulfideinschlüssen beobachtet. Die Analyse des Einflusses von Wasserstoff 
auf die rissinitiierende Einschlusspopulation in einer Reihenanalyse nach Taylor 
bestätigt diese Vermutung. So steigt mit der Zunahme an Wasserstoff im Gefüge die 
Wahrscheinlichkeit einer Rissinitiierung unter der Bedingung, dass eine Rissbildung 
stattfindet, an Mangansulfideinschlüssen mit ∂PMnS/∂cH = 11 %/ppm und für oxidische 
Agglomerate mit ∂Pagg/∂cH = 8 %/ppm. Gleichzeitig reduziert sich die bedingte 
Wahrscheinlichkeit einer Rissinitiierung an Chromkarbiden mit 
∂PCrC/∂cH = -13 %/ppm bzw. mit ∂PTi/∂cH = -8 %/ppm für Titannitrideinschlüsse.  
Durch die Entwicklung einer Methode zur Bestimmung der spezifischen Wöhlerlinien 
ist es möglich, den Einfluss einzelner Einschlusstypen auf die Lebensdauer 
abzuschätzen. Dadurch kann die Lebendauersteigerung ermittelt werden, die sich 
ergäbe, wenn es gelänge, einen Einschlusstyp bei der Stahlherstellung zu 
eliminieren. 
Der Einfluss der Desoxidationstechnik über Silizium oder Aluminium und die damit 
einhergehenden Unterschiede in der Einschlusspopulation auf die 
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Versagensmechanismen und die Lebensdauer wurde auf zwei Lasthorizonten an 
wasserstoffbeladenen Proben aus dem Stahl 100Cr6UC untersucht. Die erzielten 
Ergebnisse lassen nur eine sehr geringe Steigerung der Dauerfestigkeit vermuten. 
Im Rissursprung wurden im Gegensatz zu den Proben aus der aluminiumarmen 
Charge 100Cr6AA ausschließlich Titannitride gefunden. Dieser Umstand ist auf die 
Abwesenheit von oxidischen und sulfidischen Einschlüssen infolge des auf höchste 
Reinheit optimierten Herstellprozesses zurückzuführen. 
Die im Rissursprung von wasserstoffbeladenden Proben aus dem Stahl 100Cr6AA 
detektierten oxidischen Agglomerate weisen nur eine sehr geringe Bindung zur 
umgebenden Matrix auf. In den fraktographischen Untersuchungen äußert sich 
dieses Verhalten in einem mehr oder weniger deutlichen Spalt zwischen dem 
Einschluss und der Matrix (Abb. 82 und Abb. 84). Im Längsschliff wird häufig eine 
Linsenbildung der Matrix um oxidische Einschlüsse infolge des Walzprozesses 
beobachtet. Eine deutliche Schwächung der Bindung kann in einigen Fällen ebenfalls 
bei Mangansulfideinschlüssen beobachtet werden [Bur09]. Eine mögliche Ursache 
hierfür ist, dass das Mangansulfid aufgrund eines hohen lokalen Umformgrades in 
mehrere Teile zerbricht, anstatt eine langestreckte Form einzunehmen. Ob es dabei 
ebenfalls zu einer Hohlraumbildung wie bei oxidischen Einschlüssen kommt, sollte 
genauer untersucht werden. Im Fall einer elektrolytischen Beladung weisen 
Einschlüsse mit einer schlechten Anbindung an die Matrix allerdings ein deutlich 
größeres Potential zur Bindung von Wasserstoff auf als ideal eingebundende 
Einschlüsse wie Titannitride. Die notwendige Voraussetzung ist, dass der 
Wasserstoffpartialdruck an der Probenoberfläche größer ist als in der Matrix. 
Aufgrund des dadurch entstandenen Konzentrationsgefälles diffundiert der atomare 
Wasserstoff in das Gefüge und reichert sich an Einschlüssen an. Zum einen besteht 
dabei die Möglichkeit, dass der atomare Wasserstoff in den Hohlräumen 
rekombiniert. Zum anderen kann es nach den Ergebnissen der ToF-SIMS-Analyse 
auch zu einer Reaktion des atomaren Wasserstoffes mit den Elementen des 
Einschlusses kommen. In diesem Zusammenhang scheint vor allem der 
Siliziumgehalt einen großen Einfluss auf die lokale Wasserstoffverteilung zu haben 
(Abb. 112). Beiden Reaktionen gemein ist die Erhöhung der hydrostatischen 
Druckspannungen in den Hohlräumen am Einschluss, woraus ein mehrachsiger 
Spannungszustand in der umgebenden Matrix resultiert. Die so in der Matrix 
generierten Zugspannungen parallel zu der Phasengrenze Matrix - Hohlraum mit 
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dem Einschluss im Zentrum reduzieren die für eine Rissbildung notwendige 
Spannungsamplitude. Verdeutlicht wird dieser Umstand in Abb. 117. In diesem 
einfachen Modell wird auf die Grenzfläche zwischen Einschluss und Matrix eine 
hydrostatische Druckbelastung aufgebracht. Infolgedessen erhöht sich die Spannung 
in der Matrix an der Grenzfläche zum Einschluss. 
 
Abb. 117: Qualitative Spannungsverteilung für den Fall einer hydrostatischen 
Druckbelastung der matrixseitigen Grenzfläche am Übergang vom 
Einschluss zur Matrix 
Es ist jedoch anzunehmen, dass sich die Verteilung des Wasserstoffes während der 
Belastung im Schwingversuch an die sich ändernden Spannungsverhältnisse im 
Probenvolumen anpasst. Bereits in den 30-iger Jahren wurde von Gorsky die 
Möglichkeit der langreichweitigen Relaxation beschrieben. Bildet sich in einem 
elastisch beanspruchten Gefüge ein Dehnungsgradient aus, so führt demnach die 
Diffusion von Elementen, die auf Zwischengitterplätzen gelöst sind, zu einer 
anelastischen Relaxation [Gor35]. Diese Hypothese wurde später von Schaumann et 
al. an der Diffusion von Wasserstoff in einem Biegebalken aus Niob nachgewiesen 
[Sch68]. Wie die Simulationsergebnisse zeigen, treten gerade am Übergang zu 
schwach angebundenen Einschlüssen erhebliche Spannungsüberhöhungen in der 
Matrix auf (Abb. 93 und Abb. 96). Somit ist davon auszugehen, dass der atomar im 
Gefüge vorliegende Wasserstoff vor allem in das stark gedehnte Gefüge um 
oxidische Einschlüsse oder Sulfideinschlüsse diffundiert. Diese Annahme wird durch 
die gesteigerte Wahrscheinlichkeit einer Rissinitiierung an oxidischen Agglomeraten 
oder Mangansulfideinschlüssen infolge der Erhöhung des Wasserstoffgehaltes in 
Einschluss 
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den Proben bestärkt (Tabelle 10). Der von Murakami postulierte erhöhte Gehalt an 
Wasserstoff in der direkten Umgebung des rissinitiierenden Einschlusses konnte mit 
den Ergebnissen der ToF-SIMS-Analyse nicht bestätigt werden [Mur06]. Eine 
mögliche Erklärung liegt darin, dass die Versuchsdauer aufgrund der hohen 
Belastung zu kurz war, um eine Diffusion entsprechend dem Gorsky-Effekt zu 
beobachten. Unterstützt wird diese These durch den Vergleich der Risszähigkeit im 
beladenen und unbeladenen Fall. Werden nur die Brüche bis zu einer 
Grenzschwingspielzahl von 107 betrachtet, ergibt sich im martensitischen Gefüge ein 
identischer Spannungsintensitätsfaktor für beide Fälle. Für das bainitische Gefüge 
kann dieses Verhalten nicht bestätigt werden. Mit zunehmender Schwingspielzahl 
reduziert sich jedoch in beiden Gefügen die Bruchzähigkeit, bezogen auf die 
Bruchzähigkeit der wasserstoffbeladenen Proben. Damit wird deutlich, dass sowohl 
die Wasserstoffanreicherung im Einschluss oder in den vorhandenen Hohlräumen 
als auch die Reduzierung der Matrixfestigkeit durch Wasserstoff für die drastische 
Reduktion der Dauerfestigkeit verantwortlich sind. Zur Veranschaulichung dieser 
Aussage sei an dieser Stelle bereits auf Abb. 118 verwiesen. 
5.4. Versagensmechanismen 
Bei allen untersuchten Varianten wurde überwiegend ein Versagen im Inneren der 
Probe festgestellt. Dass es dennoch in einigen Fällen zu einem Versagen ausgehend 
von der Oberfläche gekommen ist, ist auf vereinzelte Fertigungsfehler wie 
Schleifriefen oder die anfängliche Kontamination der für die Kühlung der Proben 
verwendeten Druckluft mit Rostpartikeln zurückzuführen. Aus der fraktographischen 
Analyse der Bruchflächen konnten bis zu vier Arten des Rissfortschritts bestimmt 
werden, die im Gefüge ablaufen. Die von diesen Rissfortschrittsarten hinterlassenen 
Bruchflächen haben in dieser Arbeit folgende Bezeichnungen: FGA, fisheye, OBZ 
und rough area. Vor allem bei Proben, die eine sehr hohe Bruchschwingspielzahl 
(> 108) aufweisen oder in deren Rissursprung nur ein vergleichsweise kleiner 
Einschluss vorlag, konnte die Ausbildung einer FGA beobachtet werden. Murakami 
war einer der ersten, der von einer Struktur um den Einschluss berichtete. Aufgrund 
des dunklen Aussehens dieses Bereiches im Lichtmikroskop bezeichnete er ihn als 
„optically dark area“ [Mur99, Mur00a]. Grad et al. bezeichnen den gleichen Bereich 
als FGA basierend auf dem von ihnen postulierten Mechanismus, wonach in dieser 
Zone eine starke Kornfeinung stattfindet und erst dadurch ein Risswachstum 
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ermöglicht wird [Gra12] Der eigentliche Unterschied zu dem Modell von Sakai 
besteht darin, dass in dem Modell von Grad von einem quasi kontinuierlichen 
Risswachstum ausgegangen wird, wobei der Riss ausgehend vom Einschluss in die 
FGA wächst. Sakai et al. gehen dagegen von einem diskontinuierlichen 
Risswachstum an verschiedenen Stellen innerhalb der FGA (vorzugsweise an 
Karbiden) aus. Die in dieser Arbeit durchgeführte Analyse der Spannungsverteilung 
um den Einschluss (Abb. 97) zeigt, dass die Spannungsüberhöhung innerhalb 
weniger Mikrometer bereits auf die Nennspannung abfällt. Dieser Umstand bestärkt 
die Modellvorstellung von Grad, dass sich der Riss innerhalb der FGA ausgehend 
vom Einschluss bildet. Im Anschluss daran bildet sich das sogenannte fisheye aus, 
welches charakteristisch für das Versagen hochfester Stähle im VHCF-Bereich ist. 
Die Bezeichnung fisheye rührt ursprünglich von der lichtoptischen Betrachtung der 
Bruchfläche von Gussteilen oder Schweißverbindungen her und beschreibt das 
Auftreten von Sprödbruchflächen um eine Pore [Hof61]. Erst später wurde die 
Begrifflichkeit auf Phänomene im REM übertragen. Eine eindeutige Zuordnung des 
Begriffes fisheye ist daher nur unter gleichzeitiger Angabe der Analysemethode 
möglich (Abb. 98). Bevor im bainitischen Gefüge der Restbruch eintritt, findet im 
Anschluss an den Versagensmechanismus fisheye die Ausbildung der OBZ statt. Im 
martensitischen Gefüge schließt sich an den Versagensmechanismus OBZ 
zusätzlich noch die Ausbildung der rough area an, bevor es auch hier zum Restbruch 
kommt. Aus der stereomikroskopischen Untersuchung der Bruchfläche wird 
ersichtlich, dass sich die Rauheit des fisheyes von der der OBZ signifikant 
unterscheidet. So ist im Fall der wasserstoffbeladenen Proben die Rauheit der OBZ 
zwei- bis dreimal so hoch wie die des fisheyes. Deutlich geringer ist die Rauheit der 
FGA. Dabei muss allerdings berücksichtigt werden, dass die mittlere Höhe des 
Rauheitsprofiles Rz aus der höchsten Spitze und dem tiefsten Tal der Messstrecke 
gebildet wird und die Messstrecken für die drei Merkmale unterschiedliche Längen 
ausweisen.  
Über einen Ansatz von Murakami (Gleichung 4.4) wurden die spezifischen 
Übergangswerte für jeden Versagensmechanismus berechnet (Tabelle 16). 
Demnach findet ein Wechsel in einen neuen Rissfortschrittsmechanismus genau 
dann statt, wenn der Riss soweit gewachsen ist, dass der spezifische Übergangswert 
des aktuellen Mechanismus erreicht wird. Die wenigen in der Literatur postulierten 
Vergleichswerte wurden ausschließlich bei einem Spannungsverhältnis von R = -1 
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bestimmt. Im martensitischen Gefüge wurde der spezifische Übergangswert für die 
FGA zu 3,1 bis 5,3 MPa m1/2 [Nak06], 4 bis 6 MPa m1/2 [Och02], 4 bis 5 MPa m1/2 
[Sak02], 4 bis 6 MPa m1/2 [Shi02] und für das fisheye zu 11 bis 25 MPa m1/2 [Shi02] 
bzw. 18 bis 25 MPa m1/2 [Sak02] bestimmt. Mayer ermittelte in seinem 
Untersuchungen an bainitischen Proben für den spezifischen Übergangswert der 
FGA (bezeichnet als facet) ∆KFac = 4,3 bis 4,7 MPa m1/2 (= ∆KFGA) und für die Grenze 
des fisheyes ∆Kfisheye = 19 bis 24 MPa m1/2 [May09]. Die gute Übereinstimmung der 
Ergebnisse deutet darauf hin, dass das gewählte Verfahren in der Lage ist, die 
Übergangswerte und Bruchzähigkeiten zu bestimmen, und dass es auf die 
Versuchsführung bei Versuchen mit Mittellast übertragen werden kann. 
Aus der Darstellung der ermittelten Radien des jeweiligen Versagensmechanismus in 
einem erweiterten Kitagawa-Diagramm wird ersichtlich, dass die Übergänge von 
einem Versagensmechanismus zum nächsten in allen Fällen durch Übergangswerte 
von Spannungsintensitätsfaktoren der linear elastischen Bruchmechanik beschrieben 
werden können (Abb. 103 bis Abb. 110). Sakai kam in seinen Untersuchungen 
ebenfalls zu dem Schluss, dass sich die FGA solange ausbreitet, bis der spezifische 
Übergangswert des Spannungsintensitätsfaktors für die FGA erreicht ist [Sak02]. 
Weiterhin wird aus den fraktographischen Analysen der Bruchflächen vermutet, dass 
die OBZ solange wächst, bis die Bruchzähigkeit des bainitischen Gefüges erreicht 
ist. Wird diese im Laufe des Risswachstums erreicht, findet im nächsten 
Schwingspiel die instabile Rissausbreitung statt, und es kommt zum Restbruch. 
Damit liegt die an 100Cr6AA bei R = 0,1 ermittelte Bruchzähigkeit 
∆KIc = 18,4 MPa√m geringfügig unter der von Hähl an CT-Proben bestimmten 
Bruchzähigkeit des Bainits von ∆KIc = 22,5 MPa√m bei einem Spannungsverhältnis 
von R = 0,1 [Häh95]. Aus den Untersuchungen von Berns et al. ergibt sich jedoch, 
dass die Härte des Werkstoffes einen entscheidenden Einfluss auf die 
Bruchzähigkeit hat. In seinen Untersuchungen ermittelte er bei einer Härte von 700 
HV eine Bruchzähigkeit von 26 MPa√m. Wird die Härte auf 780 HV gesteigert, sinkt 
die Bruchzähigkeit auf 7 MPa√m. Infolge der Wärmebehandlung wurde in den 
bainitischen Proben in diesem Projekt eine Härte von 730 HV erreicht. Somit kann 
die getroffene Annahme, dass es sich bei dem spezifischen Übergangswert ∆KOBZ, 
der den Übergang von OBZ-Risswachstum zum Restbruch charakterisiert, um die 
Bruchzähigkeit handelt, bestätigt werden. Im Fall des martensitischen Gefüges bildet 
sich um die OBZ ein weiterer Bereich aus, dessen Struktur sich von der des 
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Restbruches unterscheidet. Die Ausbildung dieses Bereiches ist vermutlich auf die 
infolge der hohen Frequenz sehr kurze Belastungsphase zurückzuführen: Aufgrund 
der niedrigeren Dehngrenze (Tabelle 8) und des damit einhergehenden größeren 
plastischen Verformungsvermögens des Martensits wird angenommen, dass die 
Belastungsdauer eines Schwingspiels nicht ausreicht, um ein instabiles zum Bruch 
führendes Risswachstum zu erreichen. Erst wenn nach weiteren Schwingspielen der 
spezifische Übergangswert für den Übergang von der rough area zum Restbruch 
erreicht ist, wird der Restbruch im nächsten Schwingspiel erwartet. Im 
martensitischen Gefüge entspricht die Bruchzähigkeit bei einem 
Spannungsverhältnis von R = 0,1 damit dem Übergangswert der rough area von 
24,8 MPa√m. Vergleichbare Werte wurden auch von Hähl postuliert [Häh95]. Bei 
einer Zugfestigkeit von 2.360 MPa ermittelte er eine Bruchzähigkeit von 22 MPa√m 
bzw. 25,6 MPa√m, wenn die Zugfestigkeit aufgrund der geringeren Anlasstemperatur 
nur 1.980 MPa betrug. 
5.5. Einfluss des Wasserstoffes auf die Art des Rissfortschrittes 
Grundsätzlich werden in der Bruchfläche der wasserstoffbeladenen Proben die 
gleichen Rissfortschrittsarten beobachtet, wie sie auch in der Bruchfläche der 
unbeladenen Proben auftreten und zuvor diskutiert wurden. Allerdings führt schon 
eine geringe Erhöhung des diffusionsfähigen Wasserstoffgehaltes zu einer 
drastischen Reduktion der Lebensdauer. Die Ursache hierfür liegt in einer 
Verkürzung der Rissbildungssphase sowie der Reduzierung des 
Werkstoffwiderstandes gegen Risswachstum. Dies bedeutet wiederum, dass der 
Wechsel der Rissfortschrittsarten bereits bei relativ kleinen Schwingspielzahlen 
stattfindet. Abb. 118 zeigt die kritischen Abmessungen von FGA, fisheye, OBZ und 
rough area im martensitischen und bainitischen Gefüge für den Fall der unbeladenen 
und beladenden Proben. Für die Darstellung wurden beispielhaft zwei Belastungen 
(R = -1, σa = 800 MPa; R = 0,1, σa = 400 MPa) zugrunde gelegt, mit der die 
dargestellten Lebensdauern berechnet wurden.  
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Abb. 118: Berechnete Radien von FGA
und martensitischen Gefüge
unten: R = 0,1 [Kar13]
Aus der Darstellung lässt sich schließen,
Übergangsradien der einzelnen Rissausbreitungs
kleineren Schwingspielzahlen
Rissfortschrittsgeschwindigkeit aufgr
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Rissinitiierungsphase dominiert wird, in der sich die FGA ausbildet, reduziert sich 
folglich auch die Lebensdauer der Probe, wenn der Übergangsradius der FGA bei 
wasserstoffbeladenen Proben wesentlich kleiner ist. Weiterhin kann aus den 
verringerten bruchmechanischen Übergangswerten, wie sie sich nach der 
Wasserstoffbeladung einstellen, eine Reduktion der Bruchzähigkeit des Gefüges 
abgeleitet werden. Bei erhöhtem Wasserstoffgehalt wurde in den Untersuchungen 
weiterhin eine Abhängigkeit der Übergangswerte vom Spannungsverhältnis 
festgestellt. Im unbeladenen Zustand konnte ein für das jeweilige Gefüge nahezu 
identischer Einfluss der Mittelspannung auf die Übergangswerte beobachtet werden. 
Die Prüfung der wasserstoffbeladenen Proben ergab dagegen ein unterschiedliches 
Bild: So reduziert sich der Einfluss einer positiven Mittelspannung im Fall des 
Rissausbreitungsmechanismus FGA um über die Hälfte verglichen mit dem 
unbeladenen Zustand. Mit zunehmendem Rissfortschritt steigt der Einfluss der 
Mittelspannung jedoch wieder an und nähert sich dem Wert des unbeladenen 
Gefüges. Dieser starke Einfluss auf den Rissausbreitungsmechanismus der FGA ist 
vermutlich auf die Reduzierung der Rissschließeffekte zurückzuführen. Bei einem 
Spannungsverhältnis von R = -1 treffen die Rissufer im unbeladenen Gefüge, in jeder 
Druckphase eines Schwingspiels, wieder aufeinander. Dabei entstehen erneut 
Bindungskräfte zwischen den beiden Rissufern die vor einer erneuten Rissöffnung in 
der Zugphase überwunden werden müssen. Bei der Anwesenheit von diffusiblem 
Wasserstoff besteht die Möglichkeit, dass der Riss als Wasserstoffsenke fungiert. 
Infolgedessen kann ein Kontakt der beiden Rissufer in der Druckphase verhindert 
werden, wodurch die Bindungskräfte zwischen den Rissflächen reduziert werden. In 
der folgenden Zugphase muss daher weniger Energie aufgewendet werden um den 
Riss erneut zu öffnen. Mit zunehmender Rissausbreitung schwächt sich dieses 
Phänomen allerdings ab, was sich zum einen darin begründet, dass der Wasserstoff 
vor die Rissspitze diffundiert und zum anderen die Menge an Wasserstoff im Gefüge 
begrenzt ist. Somit ist es wahrscheinlich, dass bei ausreichend großen Rissflächen 
die klassischen Rissschließeffekte auch im wasserstoffbeladenen Gefüge auftreten. 
So erklärt, sich auch warum der Einfluss des Spannungsverhältnis auf den 
Übergangswert der OBZ unabhängig vom Wasserstoffgehalt im Gefüge ist. 
Die vorgestellten Ergebnisse zeigen, wie schwierig es ist, den Einfluss von 
Wasserstoff im Fall eines Bauteilversagens nachzuweisen. Erschwerend kommt 
hinzu, dass die häufig als Indikatoren für den Einfluss von Wasserstoff aufgeführten 
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Merkmale wie klaffende Korngrenzen, Poren und duktile Anteile auf den 
Korngrenzen (Krähenfüße) sowohl im unbeladenen wie auch im 
wasserstoffbeladenen Gefüge im Bereich des fisheyes gefunden wurden (Abb. 87 bis 
Abb. 90). Eine Differenzierung alleine durch die Betrachtung der Bruchfläche scheint 
daher nicht möglich zu sein. Es sind Bestrebungen bekannt, den Wasserstoffgehalt 
lokal zu messen, wodurch zumindest qualitativ ein erhöhter Wasserstoffgehalt im 
Rissursprung nachgewiesen werden könnte [IWT13]. Allerdings muss dabei 
berücksichtigt werden, dass überwiegend der diffusionsfähig im Gefüge vorliegende 
Wasserstoff die Lebensdauer beeinflusst und dieser nach dem Bruch der Probe in 
die Umgebung entweicht. Die Zeit zwischen Bruch und Analyse ist daher ein 
kritischer Parameter. 
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6. Zusammenfassung und Ausblick 
In dieser Arbeit wurden die Versagensmechanismen des Wälzlagerstahles 100Cr6, 
wie sie bei der Ermüdung im VHCF-Bereich auftreten, grundlegend untersucht. 
Erstmals wurde dabei die Auswirkung eines bainitischen und martensitischen 
Härtungsgefüge auf Basis einer aluminiumarm desoxidierten Stahlcharge 
berücksichtigt. Als weitere Einflussgröße wurde der Wasserstoffgehalt der Proben 
zwischen 0,6 ppm im Ausgangszustand und 3 ppm im beladenen Zustand variiert, da 
Wasserstoff nach einer gängigen Hypothese beim Entstehen der typischen 
Bruchflächenzonen bei VHCF-Ermüdung beteiligt sein soll. Zur Abrundung der 
Ergebnisse wurden ausgewählte Lasthorizonte im Schwingversuch mit Proben aus 
einer besonders einschlussarmen 100Cr6 Stahlcharge mit der Spezifikation Ultra 
Clean belegt. 
Zunächst wurde eine Technik entwickelt, die es ermöglicht, den Wasserstoffgehalt im 
Gefüge homogen und reproduzierbar zu erhöhen. Dabei wurden bei einem 
Gesamtwasserstoffgehalt von 6 ppm bereits Risse im Gefüge entdeckt, während die 
Beladung auf 3 ppm zu keinen irreversiblen Gefügeschäden vor der Beanspruchung 
führte. Die Beladung der Schwingproben erfolgte unter letztgenannten Bedingungen 
in einem Elektrolyten aus Schwefelsäure und Armohib® 18 bei einer konstanten 
Spannung von 2,5 V für 20 Stunden. 
Für die Wöhlerversuche wurde ein Ultraschall-Schwingprüfsystem verwendet, in dem 
die Proben mit einer Prüffrequenz von 20.000 Hz belastet wurden. Aufgrund der 
Probenerwärmung infolge der elastischen und plastischen Dehnung wurde über ein 
entsprechendes Puls-Pause-Verhältnis und eine zusätzlichen Kühlung mit Druckluft 
die Erwärmung auf 25°C begrenzt. In allen Fällen ist die ermittelte Dauerfestigkeit auf 
eine Grenzschwingspielzahl von 2 · 109 bezogen. Aus den Ergebnissen wird deutlich, 
dass der untersuchte Wälzlagerstahl 100Cr6 keine echte Dauerfestigkeit aufweist. 
Die höchste Dauerfestigkeit von 926 MPa wird mit den martensitisch gehärteten 
Proben bei einem Wasserstoffgehalt von 0,6 ppm erreicht. Mit 783 MPa ist die 
Dauerfestigkeit im bainitischen Gefüge etwas geringer. Der Unterschied in der 
Dauerfestigkeit kann nicht allein mit der um 35 HV1 höheren Härte des 
martensitischen Gefüges begründet werden. Vielmehr wird die Ursache in der 
unterschiedlichen Empfindlichkeit der Gefüge gegenüber Spannungsüberhöhungen 
durch Einschlüsse oder Chromcarbide vermutet. Während im HCF-Bereich häufig 
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eine Rissbildung an der Oberfläche beobachtet wird, fand diese im VHCF-Bereich 
fast ausschließlich im Inneren der Proben statt. Im Rissursprung der martensitischen 
Proben wurden überwiegend Chromkarbide oder oxidische Agglomerate gefunden, 
wobei das Verhältnis etwa 2:1 betrug. Dagegen versagten die bainitischen Proben 
überwiegend an oxidischen Agglomeraten oder Chromkarbiden, wobei hierfür ein 
Verhältnis von etwa 1,5:1 beobachtet wurde.  
Die Erhöhung des Wasserstoffgehaltes auf 3 ppm zum Zeitpunkt des 
Versuchsbeginns führt zu einer drastischen Abnahme der Dauerfestigkeiten. Die 
Wechselfestigkeit des bainitischen Gefüges reduziert sich auf 406 MPa und die des 
martensitischen Gefüges auf 531 MPa. Die Zunahme des 
Gesamtwasserstoffgehaltes von 0,6 ppm im Ausgangszustand auf 3 ppm ist 
demzufolge ausreichend, um die Dauerfestigkeiten in etwa zu halbieren. Weiterhin 
geht mit der Wasserstofferhöhung ein Wechsel in der versagensrelevanten 
Einschlusspopulation einher. So findet die Rissinitiierung in den 
wasserstoffbeladenen Proben, unabhängig vom Spannungsverhältnis, an oxidischen 
Agglomeraten oder Mangansulfideinschlüssen statt. Die Ursache hierfür konnte aus 
der Simulation der Spannungsverteilung um die verschiedenen Einschlusstypen 
ermittelt werden: Die schlechte Anbindung der oxidischen Einschlüsse an die Matrix, 
die auch für einen Teil der Mangansulfideinschlüsse angenommen wird, erzeugt in 
der umgebenden Matrix eine nahezu identische Spannungsüberhöhung von ca. 
70 % im martensitischen und ca. 90 % im bainitischen Gefüge gegenüber der 
Nennspannung. Mit zunehmender Entfernung vom Einschluss nimmt die 
Spannungsüberhöhung wieder ab. Ein gut angebundener Einschluss wie ein 
Titannitrid, ein Titancarbonitrid oder ein Chromkarbid erhöht die Spannung dagegen 
um weniger als 20 %, wobei das Spanungsmaximum im Randbereich des Einschluss 
und nicht in der umgebenden Matrix liegt. Entsprechend dem Gorsky-Effekt 
diffundiert der atomar im Gefüge vorliegende Wasserstoff in die Bereiche, die die 
höchste elastische Verformung aufweisen. Es findet somit eine Akkumulation des 
Wasserstoffes an Mangansulfiden und Oxiden statt.  
Im Fall der hochreinen Stahlcharge 100Cr6UC kann dieses Phänomen nicht 
beobachtet werden. Aufgrund des Herstellungsprozesses enthält dieser Stahl eine 
sehr geringe Anzahl an oxidischen und sulfidischen Einschlüssen, weshalb sowohl 
die bainitischen als auch die martensitischen wasserstoffbeladenen Proben 
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unabhängig vom Spannungsverhältnis an Titannitriden versagen. Die mit dem Stahl 
auf zwei Lasthorizonten durchgeführten Schwingversuche lassen nur eine geringe 
Steigerung der Dauerfestigkeit vermuten. Es zeigt sich, dass weder die hohe 
Reinheit noch der höhere Gehalt an Aluminium, dessen Oxide eine hohe Affinität zu 
Wasserstoff besitzen, die Anfälligkeit hochfester Stähle gegenüber Wasserstoff 
verringern. 
Aus der Analyse der Bruchfläche konnten je nach Gefüge drei oder vier 
Mechanismen ermittelt werden, über die sich die einzelnen Stadien des 
Rissfortschrittes beschreiben lassen. Um den rissinitiierenden Einschluss bildet sich 
zunächst eine „fine granular area“ (FGA) aus, dabei kommt es zu einer lokal 
begrenzten Kornfeinung und den ersten Anrissen. Im Anschluss daran findet das 
Risswachstum innerhalb des fisheyes statt. Die Ausbildung einer „optically bright 
zone“ (OBZ), in dessen Zentrum sich das fisheye befindet, ist im bainitischen Gefüge 
der letzte Schritt, bevor der Restbruch eintritt. Im martensitischen Gefüge schließt 
sich dagegen noch die Ausbildung einer rough area an, bevor auch hier die 
Bruchzähigkeit des Gefüges überschritten wird und es zum Restbruch kommt. Für 
alle Rissausbreitungsmechanismen konnte, entsprechend der linear elastischen 
Bruchmechanik, ein Übergangswert ermittelt werden, bei dessen Überschreitung es 
zu einem Wechsel des Rissausbreitungsmechanismus kommt. 
Aus den erzielten Ergebnissen lässt sich ableiten, dass der diffusionsfähige 
Wasserstoff die Rissbildungsphase verkürzt, da diese bereits bei einem deutlich 
kleineren Radius der FGA abgeschlossen ist, und gleichzeitig die 
Rissfortschrittsgeschwindigkeit erhöht. Bezogen auf eine gegebene 
Spannungsamplitude bedeutet das, dass die kritischen Radien der einzelnen 
Versagensmechanismen kleiner ausfallen und bereits bei deutlich geringeren 
Schwingspielzahlen erreicht werden. Ein Nachweis des Einflusses von Wasserstoff 
alleine anhand von typischen Merkmalen in der Bruchstruktur ist, zumindest für die in 
dieser Arbeit untersuchten Gefüge, nicht möglich. 
In Anbetracht der erzielten Ergebnisse besteht bei Funktionsbauteilen aus dem 
Wälzlagerstahl 100Cr6 grundsätzlich die Möglichkeit einer drastischen Reduktion der 
Festigkeit als Folge der Kontamination des Gefüges mit Wasserstoff. Ein Nachweis 
der Beteiligung von Wasserstoff an einem verfrühten Ausfall anhand der 
Bruchflächen ist aufgrund der geschilderten Randbedingungen jedoch praktisch 
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unmöglich. Von daher ist es bei Schadensfällen unerlässlich, weitere 
Untersuchungen über mögliche Wasserstoffquellen in der Herstellung und vor allem 
im Betrieb der Bauteile anzustrengen. Dabei stellt sich die Frage, unter welchen 
Umständen bereits schwach gebundener Wasserstoff im Gefüge mechanisch 
aktiviert werden kann oder in welcher Weise ein dauerhaftes Angebot von geringsten 
Mengen atomaren Wasserstoffs die Dauerfestigkeit beeinflusst. Ein  
vielversprechender Ansatz zur Erhöhung der Schadenstoleranz gegenüber 
Wasserstoff wird bereits im Verbundvorhaben High Performance Components, 
HiPerComp, verfolgt [Sur13]. Aufgrund einer angepassten Wärmebehandlung besitzt 
das 100Cr6-Gefüge einen, gegenüber dem klassischen martensitischen Gefüge, 
deutlich erhöhten Gehalt an Restaustenit. Dies führt zum einen zu einer Reduktion 
des Diffusionskoeffizienten in diesem Phasenanteil. Zum anderen besteht die 
Möglichkeit, dass der Restaustenit infolge einer äußeren Belastung 
dehnungsinduziert in Martensit umwandelt und dadurch Spannungsspitzen abbaut. 
Die hieraus resultierende homogenere Spannungsverteilung im Gefüge reduziert die 
lokale Gefügeaufweitung und damit auch die lokale Agglomeration von Wasserstoff. 
Alternativ ist auch vorstellbar, dass ein unter Wasserstoffeinfluss initiierter Riss, 
ausgehend von einem Einschluss, von einer Restaustenitinsel gestoppt wird. Die 
Voraussetzung dafür ist jedoch, dass die Dehnung im Bereich der Rissspitze 
ausreicht, um eine martensitische Gefügeumwandlung des Restaustenites zu 
initiieren. 
Abschließend bleibt festzustellen, dass für die Entwicklung eines hochfesten Stahles 
mit guter Wasserstofftoleranz weitergehende Arbeiten für ein noch besseres 
Verständnis der Wechselwirkungen zwischen dem Wasserstoff und dem Gefüge 
notwendig sind. 
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